Oxidationsverhalten von Wärmedämmschichten für Gasturbinenkomponenten by Keller, Isabelle
  
 
 
 
Oxidationsverhalten von Wärmedämmschichten für 
Gasturbinenkomponenten 
 
 
 
 
 
 
 
von 
 
Isabelle Keller 
 
 Oxidationsverhalten von Wärmedämmschichten für 
Gasturbinenkomponenten 
 
 
 
 
 
Von der Fakultät für Maschinenwesen der Rheinisch-Westfälischen Technischen 
Hochschule Aachen zur Erlangung des akademischen Grades einer Doktorin der 
Naturwissenschaften genehmigte Dissertation 
 
 
 
vorgelegt von 
 
Isabelle Keller 
 
 
 
 
 
 
Berichter: Univ.-Prof. L. Singheiser 
 Univ.-Prof. W. Lehnert 
 
Tag der mündlichen Prüfung: 29. Oktober 2013 
 
 
 
Diese Dissertation ist auf den Internetseiten der Hochschulbibliothek online verfügbar 
 
 
Der Wissenschaftler findet seine Belohnung in dem, was Poincaré die Freude am Verstehen 
nennt, nicht in den Anwendungsmöglichkeiten seiner Erfindung. 
 
Albert Einstein 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Gewidmet meiner Schwester Sylvia Keller 
 
Kurzfassung 
Im Rahmen dieser Arbeit wurde der Einfluss unterschiedlicher Herstellungsparameter auf die 
Lebensdauer von ausgewählten TBC-Systemen (Thermal Barrier Coating) untersucht. Von den hier 
untersuchten Systemen wiesen Proben mit einer APS-TBC (Air Plasma Sprayed) eine längere 
Lebensdauer auf als Proben mit einer EB-PVD-TBC (Electron Beam-Physical Vapor Deposition). Der 
Einfluss einzelner Herstellungsparameter auf die Lebensdauer der TBC-Systeme wurde genauer 
untersucht. 
Dabei zeigte sich, dass eine Alitierung von TBC-Systemen mit kobaltbasierten Bondcoat keine 
Verlängerung der Lebensdauer bewirkt. Eine Applikation des Bondcoats mittels HVOF (High Velocity 
Oxygen Fuel) führt bei den APS-TBC-Systemen zu einer langen und bei den EB-PVD-TBC-Systemen 
zu einer kurzen Lebensdauer. Eine 300 µm dicke TBC-Schicht führte im Vergleich zu einer 150 µm 
dicken TBC nur zu einer geringfügigen Verlängerung der Lebensdauer. 
Die Bildung der Oxidschicht zwischen Bondcoat und TBC spielt ebenfalls eine wichtige Rolle für die 
Länger der Lebensdauer von TBC-Systemen. Daher wurde in dieser Arbeit an vier ausgewählten 
TBC-Systemen das Oxidwachstumsverhalten ebenfalls untersucht. Die Wachstumsrate aller hier 
untersuchten TBC-Systeme konnte mit einer subparabolischen Funktion beschrieben werden. 
Schichtdickenmessungen der TGO haben ergeben, dass für die EB-PVD-TBC-Systeme ein Versagen 
nach dem Erreichen einer bestimmten Schichtdicke mit hoher Wahrscheinlichkeit eintritt. Die APS-
TBC-Systeme tolerieren eine wesentlich dickere Oxidschicht als EB-PVD-Systeme bis ein Versagen 
eintritt. 
Nicht nur die Variation und Kombination unterschiedlicher Herstellungsparameter hatten einen 
Einfluss auf die Lebensdauer der TBC-Systeme, sondern auch die Herstellungsbedingungen bei 
einzelnen Produktionsschritten von TBC-Systemen. Dafür wurden drei nominell gleiche TBC-Systeme, 
welche von unterschiedlichen Herstellern produziert wurden, untersucht. Dabei zeigte sich, dass 
Herstellungsbedingungen wie Druck, Temperatur, Schichtdicke des Bondcoats, etc. die Lebensdauer 
beeinflussen. Gerade die Vakuumqualität während einer Wärmebehandlung bewirkte Unterschiede in 
der Phasenzusammensetzung des Bondcoats. 
Untersuchungen an freistehenden MCrAlY-Schichten konnten darüber hinaus einen Zusammenhang 
zwischen der Yttriumoxidation an der Oberfläche und der Verdampfung von Chrom während einer 
Vakuumwärmebehandlung aufzeigen. Es konnte nachgewiesn werden, dass an der Oberfläche der 
MCrAlY-Schicht hauptsächlich zwei konkurrierende Prozesse stattfinden: Chrom Verdampfung (β-NiAl 
Bildung) und Ytrrium Oxidation (intern und extern). Viel Yttrium und wenig Sauerstoff in der MCrAlY-
Schicht verursachen eine verstärkte Bildung yttriumhaltiger Oxide (Y2O3 und YAP, Yttrium Aluminium 
Perowskit) und eine Senkung der Chromverdampfung. Zusätzlich konnte keine Bildung von 
Aluminiumoxide bei allen Auslagerungsexperimenten, außer bei denen in synthetischer Luft, 
beobachtet werden. 
 
Abstract 
In the present study the influence of different production parameters on the lifetime of selected thermal 
barrier coatings (TBC) was investigated. Samples with an APS-TBC (Air Plasma Sprayed) showed a 
longer lifetime than samples with EB-PVD-TBC (Electron Beam-Physical Vapour Deposition). The 
influence of the different production parameters on the lifetime of TBC systems was examined in 
detail. 
It could be shown that aluminized cobalt based bondcoats achieved no longer lifetimes of the TBC 
system in comparison to cobalt based bondcoats without aluminisation. HVOF (High Velocity Oxygen 
Fuel) applied bondcoats with APS-TBC reached the longest lifetime during the investigations. In 
contrast the EB-PVD-TBC systems had the shortest lifetime with HVOF bondcoats. Increasing the 
TBC thickness from 150 µm to 300 µm led to marginally extension of the lifetime. 
Formation of an oxide scale between bondcoat and TBC is an important factor for the failure of TBC 
systems. This made it necessary to investigate the growth rate and oxidation kinetics of the thermally 
grown oxide scale (TGO). For this purpose four selected TBC systems were used. The growth rate for 
all investigated TBC systems could be described by a sub parabolic oxidation behaviour. EB-PVD-
TBC systems failed systematically when a specific oxide scale thickness was reached. APS-TBC 
systems tolerated a significantly higher scale thickness before a failure occurred. 
Not only the variation of different production parameters had an influence on lifetime, conditions during 
producing steps of TBC systems played also an important role. For this purpose three TBC systems 
with nominally the same composition, which were produced from three different manufacturers, were 
investigated. Variation of production conditions, like pressure, temperature, bondcoat thickness, etc. 
resulted in differences of TBC lifetime. Especially vacuum quality and pressure had a major influence 
on the phase composition and morphology of the bondcoats. 
The synergistic effect of vacuum heat treatment, pressure, and coating Y and O content on the 
MCrAlY surface oxide was investigated. For this purpose, the surface scale composition and 
morphology of free standing MCrAlY coatings were used and analysed. It is shown that the 
composition at the MCrAlY coating surface is mainly governed by two competing processes: Cr 
evaporation (β-NiAl formation) and Y oxidation (internal and external). More Y and less O in the 
coating result in enhanced Y rich oxide formation (Y2O3 and YAP; Yttrium Aluminium Perovskite) and 
decreased chromium evaporation. Additionally no alumina formation can be observed under all 
studied vacuum heat treatment conditions. 
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1 Einleitung 
Weltweit wird der Energiebedarf in den kommenden Jahren bis 2035 ca. um ein Drittel 
steigen [1–3]. Dabei wird der größte Anteil der Nachfrage aus Schwellenländern wie Indien 
und China kommen. Zudem wird die Nachfrage an Energie, trotzt effizienterer Nutzung, auch 
in den Industrieländern hoch bleiben [1–4]. Darum ist es wichtig, den in der Zukunft stei-
genden Energiebedarf ohne große Auswirkungen auf Gesundheit und Umwelt zu decken. 
Dabei spielen nicht nur die Entwicklungen auf dem Gebiet der erneuerbaren Energien eine 
große Rolle, sondern auch die bessere Nutzung der fossilen Brennstoffe. Die Gasturbine ist 
heute eine der wichtigsten Komponenten in der Energieversorgung und wird in kombinierten 
Gas- und Dampfturbinenprozessen eingesetzt [2, 5, 6]. Die Herausforderung für Kraftwerks-
hersteller ist die Entwicklung von Anlagen mit einem möglichst hohen Wirkungsgrad, denn 
die Erhöhung der Effizienz trägt wesentlich zur Ressourcenschonung und der Umwelt-
verträglichkeit bei [7]. Ein besserer Wirkungsgrad kann beispielsweise durch die bessere 
Nutzung des Temperaturgefälles oder die Verbesserung der technischen Umsetzung erreicht 
werden [2, 6, 8]. Die Steigerung der Effizienz erfordert eine Anpassung der Komposition der 
metallischen Werkstoffe und Wärmedämmschichten, damit eine hohe Lebensdauer von 
Gasturbinen gewährleistet ist. Damit Gasturbinen bei einer solch aggressiven Umgebung 
optimal arbeiten können, müssen die Materialien solcher Komponenten über die geeigneten 
Eigenschaften wie beispielsweise einen guten Korrosionsschutz verfügen. Systeme, die 
solche Eigenschaften besitzen, sind hochfeste Nickelbasislegierungen, die eine hohe 
Temperaturbeständigkeit besitzen und durch eine metallische Haftvermittlerschicht und eine 
keramische Wärmedämmschicht vor zu hohen Temperaturen geschützt werden [6, 9]. 
 
Die Haftvermittlerschicht schützt vor Korrosion durch Bildung einer passivierenden 
Oxidschicht und die keramische Wärmedämmschicht hemmt die Wärmeübertragung auf das 
Bauteil, welches intensiv von innen geühlt wird. Wärmedämmschichtsysteme auf 
Komponenten in Gasturbinen finden seit den 70er Jahren Einsatz [8]. Die Lebensdauer von 
Beschichtungssystemen von Hochtemperaturkomponenten in Gasturbinen ist stark abhängig 
von der Zusammensetzung und Mikrostruktur der thermisch aufgewachsenen Oxidschicht 
(engl. Thermally Grown Oxide; TGO) [6, 10, 11]. Die TGO bildet sich während des Einsatzes 
an der Grenze von Haftvermittlerschicht zur Wärmedämmschicht. Die Erforschung des 
Oxidationsverhaltens und das Verständnis der Versagensmechanismen von 
Wärmedämmschichtsystemen ist unerlässlich für die Verbesserung der Lebensdauer solcher 
Systeme [6, 12, 13]. 
 
Im Rahmen dieser Arbeit sind zyklische und isotherme Oxidationsexperimente an 
ausgewählten kommerziellen Wärmedämmschichtsystemen (TBC-Systeme, Thermal barrier 
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coating) durchgeführt worden. Mit dem Verständnis der Versagensmechanismen und des 
Oxidationsverhaltens kann für die untersuchten TBC-Systeme ein Vergleich der 
Lebensdauer unterschiedlicher Systeme ermöglicht werden. 
Im zweiten Teil der Arbeit werden weiterführende Grundlagenversuche an freistehenden 
MCrAlY-Schichten (M = Ni und/oder Co) durchgeführt. Im Fokus dieser Versuche steht der 
Einfluss der Vakuumqualität bei Vakuumwärmebehandlungen auf die Phasenzu-
sammensetzung der MCrAlY-Schicht und deren Oxidationsverhalten. 
 
Zur Interpretation werden sowohl die TBC-Systeme als auch die freistehenden MCrAlY-
Schichten mittels Licht- und Rasterelektronenmikroskopie untersucht. An den freistehenden 
Schichten ist zusätzlich weiterführende Analytik mit Hilfe von Ramanspektroskopie, Röntgen-
diffraktometrie (XRD, X-ray diffraction) und Sekundär-Neutralteilchen Massenspektroskopie 
(SNMS) betrieben worden. 
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2 Industrielle Gasturbinen [2] 
Stationäre Gasturbinen sind ortsfeste Antriebsmaschinen, die einen großen Energiebetrag 
umsetzen, und Einsatz in Gas- und Dampf- (GuD) Kraftwerken sowie als Spitzen- bzw. 
Leistungsmaschinen in Solarwerken finden. Gasturbinen bestehen generell aus einem 
Verdichter, der Brennkammer und der Turbine (Abbildung 1) und sind auf die Ausnutzung 
des thermodynamischen Kreisprozesses zur Energieumwandlung nach Carnot ausgelegt. 
 
 
Abbildung 1: Stationäre Gasturbine (SGT5-8000H) von Siemens für Gas- und Dampfkraftwerke[14] 
 
Die optimale Ausnutzung des Kreisprozesses stellt hohe Anforderungen an die Lebensdauer 
von thermisch und mechanisch belasteten Bauteilen. In Hinblick auf drohende Ressourcen- 
und Energieknappheit wird eine Erhöhung der Leistungsdichte und auch des 
Wirkungsgrades von Gasturbinen angestrebt. Seit den vierziger Jahren des letzten 
Jahrhunderts konnte der thermische Wirkungsgrad von 15 % auf über 30 % gesteigert 
werden [2]. In neuesten kombinierten Dampf– und Gaskraftwerken werden Gasturbinen mit 
einem Wirkungsgrad von ca. 40 % eingesetzt [2]. Die Erhöhung des Wirkungsgrades kann 
durch eine Erhöhung der Betriebstemperatur erreicht werden. Dies stellt hohe 
Anforderungen an die Lebensdauer der Bauteile. Um eine längere Lebensdauer und bessere 
Belastbarkeit von Bauteilen zu erreichen, spielen Forschung und Entwicklung zur 
Verbesserung dieser Bauteile, wie beispielsweise von Gasturbinenschaufeln, eine große 
Rolle [6]. 
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2.1 Wärmedämmschichtsysteme [15, 9] 
Viele Bauteile, wie Gasturbinenschaufeln, sind einer aggressiven Umgebung ausgesetzt. 
Diese charakterisiert sich durch eine Vielzahl von Faktoren, wie zum Beispiel durch hohe 
Temperaturen, hohe Drücke, hohe mechanische Belastungen einzelner Komponenten, eine 
oxidierende bzw. korrosive Atmosphäre oder Temperaturgradienten. Deswegen müssen die 
Bestandteile eines Bauteils so gut wie möglich an diese Bedingungen angepasst werden. 
Daher finden seit den 70er Jahren Wärmedämmschichtsysteme, zunächst in Brennkammern 
und Heißgas führenden Bereichen später auch für Gasturbinenschaufeln, Anwendung. Mit 
dem Aufbringen der TBC (Thermal barrier coating) kann die Lebensdauer von Lauf- und 
Leitschaufeln in Gasturbinen bedeutend verlängert werden, indem sie unter anderem die 
Temperatur in den Bauteilen senken [16]. Wärmedämmschichtsysteme bestehen in der 
Regel aus mehreren Lagen, jede Schicht hat eine spezielle Funktion. 
 
 
Abbildung 2: a) Gasturbinenschaufel einer stationären Gasturbine und b) der Querschnitt eines 
Wärmedämmschichtsystems auf einer solchen Schaufel [17] 
 
Gasturbinenschaufeln besitzen ein Vierschichtsystem, bestehend aus dem 
Substratwerkstoff, der Haftvermittlerschicht (BC = Bondcoat), einer thermisch aufwachsen-
den Oxidschutzschicht (TGO = Thermally Grown Oxide) und der keramischen Wärmedämm-
schicht (TBC) (Abbildung 2). Zur Senkung der Materialtemperaturen werden Gasturbinen-
schaufeln mit einer internen Kühlung ausgestattet. Dazu wird die Turbinenschaufel im 
Inneren mit Gaskanälen ausgestattet, durch die dann das Kühlgas gepresst wird. Um 
Kühlluft einzusparen, wird die Komponente mit einer keramischen Dämmschicht versehen, 
die den Wärmefluss vom Brenngas in dem Werkstoff minimiert. Die Wärmedämmschicht 
senkt die Substrattemperatur und über interne aktive Kühlung wird ein Temperaturgradient in 
der Turbinenschaufel erzeugt (Abbildung 3). 
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Abbildung 3: Innen gekühlte Gasturbinenschaufel mit Wärmedämmschichtsystem und der 
Temperaturverlauf einer solchen Schaufel [18] 
2.1.1 Substratwerkstoff [15, 19] 
Legierungen als Substratwerkstoff werden reinen Metallen aufgrund besserer Eigenschaften, 
wie höherer Kriechfestigkeit und höherer Oxidationswiderstandsfähigkeit vorgezogen. 
Wegen der vorliegenden Betriebsbedingungen werden folgende Anforderungen an die 
verwendeten Legierungen gestellt: 
 
• Hohe Schmelztemperaturen, 
• hohe Kriechfestigkeit, 
• Widerstandfähigkeit gegen Oxidation, 
• Beständigkeit gegen Erosion und 
• geringe Dichte. 
 
Nickelbasis-Superlegierungen erfüllen die Anforderungen für die Betriebsbedingungen in 
Gasturbinen, denn sie besitzen eine gute Hochtemperaturfestigkeit und können Belastungen 
bei Temperaturen bis nahe an ihren Schmelzpunkt standhalten. Des Weiteren zeichnen sie 
sich durch eine hohe Widerstandsfähigkeit gegenüber mechanischer Degradation und 
korrosiven Gasen über einen längeren Zeitraum aus [20]. Eine Nickelbasis-Superlegierung 
besteht hauptsächlich aus einem Zweiphasen- System mit einer ungeordneten, im kubisch 
flächenzentriertem Gitter (fcc = face centered cubic) kristallisierenden γ-Ni- Matrix und der 
zur Ausscheidungshärtung beitragenden geordneten γ´-Ni3Al- Phase [20]. Mit einer 
Wärmebehandlung kann die Größe, Anordnung, Form und Größenverteilung der γ´-Phase 
gesteuert werden, sowie für die richtige Einstellung optimaler, mechanischer Eigenschaften 
sorgen. Gebildet wird die γ´-Phase durch die Zugabe von Aluminium in die Legierung. 
Weitere Elemente, wie Titan und Tantal, können Aluminium auf den Gitterplätzen ersetzen 
und führen zu einer Erhöhung des Volumenanteils der γ´-Phase [21–23]. Für den Erhalt der 
Anfangs beschriebenen Eigenschaften werden noch weitere Elemente zu der Legierung 
Aufbau von TBC-Systemen 
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hinzugefügt. Neben dem Aluminium sind die wichtigsten Titan, Tantal, Chrom, Wolfram, 
Kobalt und Molybdän. Neben der Bildung der γ´-Phase erhöht Aluminium, ebenso wie 
Chrom, die Korrosionsbeständigkeit. Chrom und Kobalt dienen außerdem zur Misch-
kristallverfestigung und beeinflussen das Lösungsverhalten der γ´-Phase. Hochschmelzende 
Metalle wie Wolfram und Tantal wirken ebenfalls mischkristallverfestigend [15, 24–26]. 
2.1.2 Bondcoat (BC) und Thermally Grown Oxide (TGO) [6, 9, 16] 
Superlegierungen als Substratwerkstoffe sind auf ihre mechanischen Eigenschaften, wie 
Kriech- und Ermüdungsbeständigkeit optimiert worden. Da diese Substratwerkstoffe einer 
aggressiven Umgebung ausgesetzt werden, müssen sie durch das Aufbringen dünner 
metallischer Schichten (Bondcoats, BC) vor Oxidation und Korrosion geschützt werden. 
Nach Einführung der Wärmedämmschicht müssen Bondcoats zusätzlich auch eine gute 
Haftung zur keramischen TBC vermitteln. Entwickelt und eingesetzt werden zwei 
unterschiedliche Arten von Haftvermittlerschichten [9, 8]: Dünne MCrAlX-Auflageschichten 
(M = Ni, NiCo, Co, ggf. Fe und X = „Reaktive Elemente“ wie Zr, Hf, Si und Y) [27] und 
Diffusionsschichten, wie Aluminidschichten [15] oder Platinaluminide (Ni, Pt) Al [28, 29]. Im 
Fokus dieser Arbeit stehen aber ausschließlich MCrAlY-Auflageschichten als Bondcoat. 
Diese werden daher in den folgenden Kapiteln eingehender behandelt. 
 
Abhängig von ihrem Anwendungsbereich werden Legierungen auf MCrAlY-Basis 
unterschiedliche Metalle beigemengt. Die wichtigsten Legierungsbestandteile für Auflage-
schichten auf stationären Gasturbinenschaufeln sind Nickel und Kobalt. Beide geben der 
Legierung Beständigkeit und mikrostrukturelle Stabilität. Aluminium und Chrom spielen eine 
wichtige Rolle für den Schutz vor Oxidation und Korrosion [15]. Die Zugabe von anderen 
Elementen in geringer Menge wie Tantal, Silizium oder Platin fördert die Beständigkeit gegen 
Korrosion und Oxidation. Die Zugabe von geringen Mengen an Rhenium fördert die Bildung 
von α-Al2O3- Schichten [12]. Zusätzlich werden diese Schichten mit geringen Mengen 
anderer Metalle, den so genannten „Reaktiven Elementen“ (Y, Hf) oder deren Oxiden (Y2O3) 
dotiert, welche unter anderem die Haftung der Oxidschichten von Chrom und Aluminium 
verbessern sollen. Im Anwendungsbereich bei hohen Temperaturen bestehen NiCoCrAlY-
Bondcoats aus einer mehrphasigen Legierung, die aus ein Gefüge von zwei metallischen 
Phasen besteht, der β-NiAl und γ-Ni Phase (Abbildung 4) [15, 30]. 
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Abbildung 4: a) Kubisch allseits flächenzentrierte γ-Ni Phase mit statistischer Verteilung von Al und Ni 
auf den Gitterplätzen. b) Kubisch primitive β-NiAl Phase mit Ni auf den kubischen Gitterplätzen und Al 
in den Oktaederlücken 
 
Das Verhältnis der beiden kubischen Phasen zueinander im Bondcoat ist abhängig von der 
Elementzusammensetzung der MCrAlY-Legierung und hat einen maßgeblichen Einfluss auf 
die Oxidations- und Korrosionsbeständigkeit des Coatings. Für diesen Anwendungsbereich 
werden die MCrAlY-Bondcoats in den meisten Fällen über Spritzverfahren mit Schichtdicken 
zwischen 75 und 200 µm auf den Werkstoff aufgebracht. Zwei der Spritzverfahren sind das 
LPPS (Low Pressure Plasma Spraying) bzw. VPS (Vacuum Plasma Spraying) und das 
HVOF (High Velocity Oxygen Fuel) -Spritzverfahren (Abbildung 5). 
 
 
Abbildung 5: a) VPS oder LPPS Spritzverfahren [31] und b) HVOF Spritzverfahren [32] 
 
In beiden Fällen wird das MCrAlY-Pulver aufgeschmolzen und mit hoher Geschwindigkeit auf 
das Substrat geschleudert. Beim HVOF-Verfahren findet das Schmelzen und Aufbringen des 
Pulvers in einem Sauerstoff-Brenngas-Gemisch unter hohem Druck statt [15, 33]. Wohin-
gegen der Sprayprozess beim VPS oder LPPS in einer evakuierten und mit Inertgas 
gefüllten Kammer bei niedrigen Drücken durchgeführt wird. Findet der Plasmaspritzprozess 
nicht in einer evakuierten Kammer statt, bezeichnet man ihn als APS (Air Plasma Spraying) -
Verfahren. Bei APS bzw. VPS/ LPPS wird im Gegensatz zum HVOF-Verfahren kein Brenn-
gas, sondern ein Plasma zum Schmelzen und Aufbringen des Pulvers verwendet. Je nach 
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Beschichtungsverfahren unterscheiden sich die Bondcoats in Porosität, Sauerstoffgehalt und 
Rauigkeit der Oberfläche (Tab. 1). 
 
Tabelle 1: Einfluss der Spritzverfahren auf Parameter wie Rauigkeit, Sauerstoffgehalt und Porosität 
 
VPS/ LPPS HVOF 
Porosität 10 bis 15 w% < 2 w% 
Rauigkeit [34] Ra ~4.5 µm Ra ~6 µm 
Sauerstoffgehalt im BC < 0,05 w% ≥ 0,2 w% 
 
Die erste Auslagerung eines MCrAlY-Bondcoats bei hohen Temperaturen führt zur 
Ausbildung einer Oxidschicht. An der Schichtoberfläche wird als Quelle zur Oxidschicht-
bildung entweder β-NiAl oder γ-Ni verwendet, daher können abhängig von der Phasen-
zusammensetzung unterschiedliche Oxidschichten entstehen, beispielsweise Al2O3, Cr2O3, 
(Ni,Co)(Al,Cr)2O4 [30, 35, 36]. Ein effektiver Korrosionsschutz wird durch Ausbildung einer 
dünnen und möglichst defektfreien α-Al2O3 Oxidschicht erreicht, darum wird gezielt versucht, 
diese zu erzeugen. Entscheidend für die Ausbildung einer α-Al2O3 Schicht ist der Gehalt an 
β-NiAl im Bondcoat, da es als Aluminiumquelle zum Aufbau der Oxidschicht dient. 
2.1.3 Wärmedämmschicht (TBC = Thermal Barrier Coating) 
Gewöhnlich wird als TBC eine Keramik, vorzugsweise YSZ, verwendet. Für die Verwendung 
einer Keramik als TBC werden bestimmte chemische und physikalische Eigenschaften 
vorausgesetzt [15, 9]: 
 
• Hoher Schmelzpunkt (2690 °C), da die Keramik Temperaturen von über 1000 °C 
ausgesetzt ist, 
• geringe Wärmeleitfähigkeit (~2,3 
mK
W
 bei 1000 °C für die Vollkeramik), 
• hohe Härte (~14GPa) für eine gute Widerstandsfähigkeit gegen Erosion, 
• hohe Phasenstabilität, Phasenumwandlungen der Keramik wirken sich schädlich 
(beispielsweise durch Volumenänderungen) auf die Lebensdauer aus, 
• großer Wärmeausdehnungskoeffizient (~11·10-6 °C-1), der dem der Superlegierung 
angepasst ist, um der Entwicklung von thermischen Spannungen entgegenzuwirken 
und 
• geringe Dichte (~6,4 3cm
g ) für eine hohe Widerstandsfähigkeit gegen 
Zentrifugalkräfte, um die Fliehkraft und damit die Zugspannung der Schaufel 
möglichst wenig zu erhöhen. 
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Als Keramik hat sich dabei yttriumstabilisiertes Zirkondioxid (YSZ = Yttrium Stabilized 
Zirconia) (stabilisiert mit ca. 7 % Y2O3) bewährt. ZrO2 kann in mehreren Modifikationen 
kristallisieren, für den Einsatz als TBC wird die tetragonale Phase von ZrO2 verwendet. Da 
das tetragonale ZrO2 normalerweise nur in einem Temperaturbereich von 1170 °C bis 2370 
°C stabil ist, wird sie durch Zugabe von Yttriumoxid über diesen Temperaturbereich hinaus 
stabilisiert. Damit ist tetragonales ZrO2 sogar bis hin zur Raumtemperatur stabil und vollzieht 
keine Phasenumwandlung [37]. 
 
Zum Aufbringen der TBC werden ebenfalls Spritzverfahren, wie vergleichsweise beim 
Aufbringen des Bondcoats verwendet. Zwei Verfahren sind Atmosphärisches Plasmaspritzen 
(APS) und Elektronenstrahlaufdampfung (EB- PVD; Electron Beam-Physical Vapour 
Deposition). EB-PVD ist ein Verfahren, bei dem die Keramik mit einem Elektronenstrahl 
verdampft wird und sich auf dem Werkstoff wieder als Festkörper niederschlägt. Es bildet 
sich eine dünne keramische Schutzschicht (Abbildung 6). 
 
 
Abbildung 6: Vakuumkammer zum Aufbringen von EB- PVD Schichten auf Werkstoffe [15] 
 
Abhängig vom Verfahren zeigen APS- und EB-PVD-Schichten große mikrostrukturelle 
Unterschiede. EB-PVD-Schichten weisen eine kolumnare Mikrostruktur mit einer hohen 
Dehnungstoleranz senkrecht zur Probenoberfläche auf. Die Wärmeleitfähigkeit in Richtung 
Substrat ist jedoch höher als in APS-Schichten (Abbildung 7). 
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Abbildung 7: Modell [38] und Mikrostruktur einer EB-PVD Wärmedämmschicht im Querschnitt 
 
Für eine gute Haftung der EB-PVD und der erwünschten Mikrostruktur muss das Bondcoat 
eine glatte Oberfläche besitzen, auf der sich zunächst eine dünne Schicht von 
polykristallinem YSZ bildet. APS Schichten hingegen besitzen eine lamellare Mikrostruktur 
mit vielen Grenzflächen und Rissen parallel zur Grenzfläche zwischen Keramik und 
Bondcoat (Abbildung 8). 
 
 
Abbildung 8: Modell [38] und Mikrostruktur einer APS Wärmedämmschicht im Querschnitt. 
 
Im Vergleich zu EB-PVD-Schichten weisen sie eine hohe Porosität (10 bis 15 vol.-%) auf 
[15]. Die Wärmeleitfähigkeit in Richtung des Substrats ist daher niedriger. Leider besitzen 
APS-Schichten eine geringere Dehnungstoleranz. Da industrielle Gasturbinen im Vergleich 
zu Flugturbinen niedrigere Einsatztemperaturen, kleinere Temperaturgradienten und eine 
geringere Anzahl thermischer Zyklen aufweisen, können hier APS-Schichten, trotz ihrer 
geringeren Dehnungstoleranz, eingesetzt werden. Eine raue Oberfläche des Bondcoats 
begünstigt die überwiegend mechanische Haftung der APS-Schicht. Des Weiteren ist eine 
Beschichtung mit APS kostengünstiger als mit dem EB-PVD-Verfahren und eignet sich somit 
besser für einen kommerziellen Einsatz, vor allem auf großen Bauteilen. 
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2.2 Oxidation von Wärmedämmschichtsystemen 
2.2.1 Mechanismen der Oxidation bei hohen Temperaturen[30, 39, 40] 
Die Oxidation der meisten Metalle verläuft bei hohen Temperaturen an Luft oder sauerstoff-
haltiger Atmosphäre freiwillig. Als Folge der Oxidation bildet sich auf dem Metall eine 
Oxidschicht, zusätzlich besteht die Möglichkeit einer inneren Oxidation im Bondcoat. Die 
Oxidation von Metallen kann mit folgender allgemeiner chemischer Gleichung dargestellt 
werden. 
)()(
2
1)( 2 sOMgOysxM yx→+  (1) 
 
Zur Ausbildung einer oxidischen Deckschicht reagiert der Sauerstoff erst direkt mit dem 
Metall. Nachdem eine dünne, geschlossene Oxidschicht entstanden ist, sind Metall und 
oxidierende Atmosphäre voneinander getrennt. Für das weitere Schichtwachstum müssen 
nun die Metallionen und/oder die Anionen durch die Deckschicht transportiert werden 
(Abbildung 9). In beiden Fällen ist der Ionentransport von einem Transport von Elektronen 
oder Defektelektronen begleitet [40, 37]. 
 
 
Abbildung 9: Transportprozesse für Oxidation bei hohen Temperaturen: a) Kationentransport und 
b) Anionentransport [40] 
 
Für das Wachstum der Deckschicht sind dann prinzipiell drei Schritte nötig: Die Übertragung 
von Metallionen an der Phasengrenze Metall/Metalloxid, die Diffusion von Anionen 
(Kationen) und Elektronen (Defektelektronen) durch die Oxidschicht und der Einbau des 
Sauerstoffs an der Phasengrenze der Deckschicht zur Gasphase. Welchem Wachstums-
gesetz die Deckschichtbildung gehorcht hängt davon ab, welcher der drei Reaktionsschritte 
geschwindigkeitsbestimmend ist. 
 
Oxidation von Wärmedämmschichtsystemen 
14 
Es gibt verschiedene Mechanismen für den Transport durch einen ionischen Festkörper. 
Dabei ist zu beachten, ob es sich um einen stöchiometrischen oder einen nicht stöchio-
metrischen Festkörper handelt. In stöchiometrischen ionischen Verbindungen erfolgen 
solche Transportvorgänge über intrinsische Fehlordnung gemäß Schottky und Frenkel [30]. 
Diese Art der Diffusion ermöglicht aber nicht den Transport von Elektronen. Die Diffusion von 
Elektronen ist jedoch durch eine nichtstöchiometrische Verbindung möglich. Solche 
Verbindungen besitzen über einen bestimmten Bereich x eine variable Zusammensetzung, 
das heißt, die Anzahl der Atome in der Elementarzelle stimmt nicht mit der Zahl der 
Gitterplätze überein. Dadurch wird ein Mangel oder ein Überschuss einer Atomsorte erzeugt, 
zum Beispiel Fe2+xO3 oder Cu2-xO [30, 41]. Kompensiert wird dieser Mangel oder Überschuss 
durch Bildung einer gemischtvalenten Verbindung, das heißt eine veränderte Ionenladung. 
Die veränderte Ionenladung wird entweder mit zusätzlichen Elektronen im Leitungsband (n-
Leiter) oder durch das Auftreten von Defektelektronen (p-Leiter) kompensiert [30, 40]. 
Transportvorgänge durch die Oxidschicht sind ein geschwindigkeitsbestimmender Prozess 
für die Oxidationsgeschwindigkeit von Metallen bei hohen Temperaturen nach Erreichen 
einer bestimmten Oxiddicke. Es handelt sich hier somit um eine durch Diffusion kontrollierte 
Oxidation [39, 40]. Somit lässt sich auch die Wachstumsrate der Oxidschicht von der 
Diffusionsgeschwindigkeit der Ionen ableiten. 
2.2.2 Oxidationstheorie nach Wagner[37] 
Um die Wachstumsgeschwindigkeit einer diffusionskontrollierten Oxidation abschätzen zu 
können, geht Wagner in seiner Theorie zur Deckschichtbildung auf Metallen von folgenden 
Annahmen aus [40,37]. Die Reaktionen an den Phasengrenzen sind schnell im Vergleich 
zum Transport von Ionen und Elektronen durch eine gut haftende, dichte Oxidschicht. 
Dementsprechend sind die Phasengrenzen stets im thermodynamischen Gleichgewicht mit 
den angrenzenden Phasen. Somit ist der Transport von Ionen und Elektronen der 
geschwindigkeitsbestimmende Schritt. Daraus ergibt sich eine umgekehrt proportionale 
Abhängigkeit der Deckschichtdicke zur Reaktions- bzw. Wachstumsgeschwindigkeit. Dafür 
muss der Fluss von den drei Teilchen Kationen, Anionen und Elektronen beachtet werden. 
Für die Oxidation von Al2O3 auf MCrAlYs kann angenommen werden, dass ein 
Sauerstoffanionentransport durch die Oxidschicht dominiert und der Transport von Kationen 
durch die Schicht vernachlässigt werden kann. Damit verbleiben Anionen und Elektronen als 
mobile Teilchen. Die Teilchenflüsse von Anionen und Elektronen erfolgen entsprechend der 
Elektroneutralitätsbeziehung in entgegengesetzter Richtung. Da es sich um eine diffusions-
kontrollierte Reaktion handelt, kann somit die Flussdichte jA für Anionen an jeder Stelle der 
Oxidschicht, gemäß dem ersten Fickschen Gesetz, wie folgt ausgedrückt werden [40, 37]: 
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dx
dcDj AAA ⋅−= , (2) 
mit DA = Diffusionskonstante 
und 
dx
dcA
 = Konzentrationsgradient der Sauerstoffanionen, 
 
Damit diese Gleichung gilt, setzt Wagner zusätzlich voraus, dass eine Diffusion über Korn-
grenzen und Poren außer Acht gelassen werden kann [37]. Nimmt man an, dass die 
Abweichung von der Stöchiometrie im Oxid vernachlässigbar gering ist, so hängt die Fluss-
dichte über folgende vereinfachte Beziehung direkt mit der Änderung der Schichtdicke 
zusammen: 
 
dt
dx
cj AA = , (3) 
mit cA = Konzentration der Sauerstoffanionen im Oxid 
und x = Dicke der Oxidschicht. 
 
Die Lösung der Differentialgleichung (Gleichung 4) für die Bestimmung der Wachstumsrate 
der Oxidschicht führt zu folgendem Ausdruck [37]: 
 
2
1
´ tkx ⋅= , (4) 
mit t = Zeit, 
 k´ = parabolische Wachstumskonstante 
und x = Dicke der Oxidschicht. 
 
Bei k´ handelt es sich um die parabolische Wachstumskonstante, in dieser sind mehrere 
Konstanten unter anderem auch die Diffusionskonstante enthalten [37, 42]. Gleichung 4 zeigt 
somit, dass für diffusionskontrollierte Reaktionen das Wachstum der Oxidschicht mit der Zeit 
parabolisch verläuft. Diese Gleichung kann auch analog für die Anionendiffusion aufgestellt 
werden. Unter den angenommenen Bedingungen liefert Wagner somit eine anschauliche 
Theorie zum diffusionskontrolliertem Wachstum der Oxidschicht bei Hochtemperatur-
oxidation. 
 
Untersuchungen des Oxidschichtwachstums auf realen MCrAlY-Legierungen (M = Fe, Co, 
Ni) haben jedoch gezeigt, dass die Diffusion von Sauerstoffanionen auch über Korngrenzen 
und nicht nur über Gitterfehlstellen verläuft. Damit kann diese, entgegen Wagners 
Annahmen [37], hier nicht außer Acht gelassen werden. Folglich kann das Oxidschicht-
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wachstum auf MCrAlY-Legierungen nur unzureichend mit der Oxidationstheorie von Wagner 
beschrieben werden. Das Wachstum von Al2O3 zeigt einen eher subparabolischen Verlauf, 
was bedeutet, dass der Exponent der Zeit in Gleichung 5 kleiner als ½ ist [43, 44]. Daher ist 
es sinnvoll, Gleichung 5 allgemeiner zu formulieren: 
 
n
p tkx ⋅= , (5) 
mit n = Exponent der Zeit t und 
 kp = 2k´ 
2.2.3 Oxidation von MCrAlY-Legierungen 
Die Oxidation von Legierungen ist vergleichbar mit der von reinen Metallen. Faktoren wie 
eine unterschiedliche Affinität der Metalle zum Sauerstoff, die mögliche Bildung ternärer und 
höherer Oxide oder die unterschiedlichen Diffusionsgeschwindigkeiten der Metallionen durch 
die Legierung oder auch die Oxidphasen machen die Oxidation von Legierungen jedoch 
komplexer [19]. Abhängig von der Zusammensetzung der Legierungen werden 
Oxidschichten mit unterschiedlicher Zusammensetzung gebildet. MCrAlY-Legierungen 
(M = Ni und/oder Co) gehören zu den Al2O3 bildenden Legierungen [40, 45, 46]. Die 
thermodynamisch stabile Form von Aluminiumoxid ist α-Al2O3 (Korund) [47]. Abhängig von 
den Oxidationsbedingungen (Zeit, Temperatur, etc.) beobachtet man auch die Bildung 
metastabiler Aluminiumoxide (γ-, δ- und /oder θ-Al2O3), die sich jedoch mit der Zeit unter 
Senkung der Wachstumsrate der Oxidschicht in das stabile α-Al2O3 umwandeln [48, 49]. Der 
Korund wächst durch Transport des Sauerstoffes nach innen entlang der Korngrenzen, 
während für die metastabilen Phasen die Aluminiumkationen nach außen transportiert 
werden [45]. Die Bildung einer Al2O3-Schicht ist jedoch stark abhängig von der Temperatur 
und der Zusammensetzung der Legierung [50]. Abhängig von der Aluminiumkonzentration 
kann statt der Bildung einer schützenden Oxidschicht auch die innere Oxidation von 
Aluminium auftreten. Die notwendige Mindestkonzentration von Aluminium hängt von einer 
Vielzahl von Faktoren ab. Wagner [19] zeigt in Gleichung 6 das Kriterium zum Übergang von 
innerer zur äußeren Oxidation. 
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mit DO und DAl = Diffusionskoeffizienten von Sauerstoff und Aluminium in der Legierung, 
 
( )s
O
N  = Sauerstofflöslichkeit in der Legierung 
 Vm und Vox = Molvolumen von Metall und Oxid 
und g* = kritischer Wert für den Oxidanteil beim Übergang von der inneren zur äußeren  
Oxidation. 
 
Mit Hilfe von Gleichung 6 kann eine Aussage darüber getroffen werden, wie Änderungen der 
Auslagerungsbedingungen die Konzentration von Aluminium beeinflussen, welches für die 
Ausbildung einer äußeren Schicht benötigt wird. Beispielsweise findet ein Wechsel von 
innerer zu äußerer Oxidation bei steigender Konzentration von Aluminium und sinkendem 
Partialdruck von Sauerstoff statt. Für die Bildung einer schützenden Aluminiumoxidschicht ist 
daher ein hoher Gehalt von Aluminium wünschenswert. Doch ein hoher Gehalt an Aluminium 
in der Legierung führt im Allgemeinen zur Versprödung durch die Bildung intermetallischer 
Phasen. Die Zugabe von Chrom und Seltenerdelementen (Y, Hf) in MCrAlY-Legierungen 
fördert die Bildung von α-Al2O3 auch bei geringen Aluminiumgehalten [19]. Die Spinellbildung 
wird blockiert und die Bildung einer homogenen kontinuierlichen Aluminiumoxidschicht wird 
ermöglicht [12,40,49]. Als Aluminiumquelle dient die β-NiAl-Phase. Die Zusammensetzung 
der Legierungselemente Nickel, Chrom und Aluminium haben dabei den größten Einfluss 
darauf, welche Oxide sich bilden und ob eine äußere/innere Oxidation stattfindet [19]. Aus 
sogenannten Oxidkarten kann abgelesen werden, welches Oxid sich in Abhängigkeit der 
Elementzusammensetzung bevorzugt bildet (Abbildung 10) [19]. Dort sind empirische Daten 
zusammengefasst und für ein NiCrAl-System ergeben sich somit drei Regionen mit 
unterschiedlichem Oxidationsverhalten. 
 
 
Abbildung 10: Oxidkarte des NiCrAl Systems bei 1000 °C [19] 
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Folgende Oxide treten in den drei Bereichen auf (Abbildung 10):  
 
Region I: NiO -Deckschicht und innere Oxidation von Al2O3/Cr2O3, 
Region II: Cr2O3 -Deckschicht und innere Oxidation von Al2O3 und 
Region III: Al2O3 -Deckschicht. 
 
Im realen Fall können aber auch andere Mischoxide, wie NiCr2O4 oder NiAl2O4 gebildet 
werden, sodass diese Oxidkarte nur eine vereinfachte Darstellung der Verhältnisse 
wiedergibt. 
 
Die Zugabe von Kobalt in MCrAlY-Systeme kann durch die Neigung zur Spinellbildung 
einerseits einen Einfluss auf das Oxidationsverhalten, andererseits erhöht es die Kriech-
beständigkeit der Legierung durch die Beeinflussung der Phasenzusammensetzung bzw. 
durch die Verringerung der Stapelfehlenergie von γ-Ni [51]. Auch die Löslichkeit von Chrom 
wird erhöht, was den Gehalt der α-Cr Phase reduziert und somit das Gefüge der γ-und β-
Phase stabilisiert [10, 52]. Des Weiteren ist die Zugabe von sogenannten „reaktiven 
Elementen“ (Y, Zr, Hf) wichtig, weil sie die Schichthaftung erheblich verbessern können. 
2.2.4 Effekt der „Reaktiven Elemente“ 
Als „Reaktive Elemente“ (RE) werden Seltenerdelemente wie Y, Hf, La, Sc, Ce und Zr 
eingesetzt. Sie erhöhen zum Beispiel die Oxidationsbeständigkeit durch die Verbesserung 
der Haftung der Oxidschicht [53, 54]. Die RE sind bis heute ein Forschungsschwerpunkt in 
der Hochtemperaturkorrosion. Einer der wichtigsten Effekte der RE ist das Abfangen des 
Schwefels im Bondcoat. Schwefel verschlechtert die Haftung der TGO, kann aber durch 
Zugabe von Y in der Legierung als stabiles Yttriumsulfid und –oxosulfid gebunden werden 
[53, 54]. Yttrium und Cer sind in der Lage, die Bildung der metastabilen θ-Al2O3 Phase zu 
unterdrücken und die Kristallisation von α-Al2O3 zu verbessern, indem sie den 
Sauerstofftransport nach innen unterstützen [49]. Tracerexperimente mit O18 in Kombination 
mit massenspektrometrischen Analyseverfahren helfen, Oxidwachstumsmechanismen 
aufzuklären. Damit konnte gezeigt werden, dass die reaktiven Elemente, insbesondere 
Yttrium, auch den Wachstumsmechanismus beeinflussen. Sie können beispielsweise die 
Wachstumsrate senken, die Korngröße der Oxide verringern und den Transport-
mechanismus durch das Oxid verändern. [43, 55–59]. 
 
MCrAlY-Bondcoats enthalten üblicherweise Mengen von bis zu 1 w % an Yttrium, größere 
Konzentrationen von Yttrium (>1 w%) erhöhen jedoch die Wachstumsgeschwindigkeit der 
TGO derart, dass es schneller zu einer Verarmung an Al im Bondcoat kommt. Außerdem 
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neigen solch dicke Oxidschichten zu einer schnellen Rissbildung. Ein Yttriumgehalt zwischen 
0,5 und 1 w% im Bondcoat kann auch zur Bildung von yttriumhaltigen Oxiden, wie dem 
Granat (Y3Al5O12, YAG) oder dem Perowskit (YAlO3, YAP), entlang der Korngrenzen von 
Al2O3 und als Finger unter der TGO ins BC führen [60]. Die Bildung dieser Oxide kann 
sowohl einen positiven [61] als auch negativen [62] Effekt auf die Lebensdauer und Haftung 
der TGO haben, dies ist unter anderem auch stark abhängig von der Art und der 
Zusammensetzung des gesamten Wärmedämmschichtsystems. 
2.3 Spannungsaufbau in den Oxidschichten 
In einer Oxidschicht können sich Spannungen aufbauen, da die Werkstoffe, während sich die 
Oxidschicht ausbildet, gleichzeitig einer Belastung ausgesetzt werden. Die in der Oxidschicht 
auftretenden Spannungen müssen generell in thermische und wachstumsbedingte 
Spannungen unterschieden werden. 
 
Aufgrund der unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Oxid und 
Legierung, resultieren aus thermischen Belastungen (Aufheizen/Abkühlen) Spannungen [40]. 
 
Wachstumspannungen entstehen durch den Oxidationsprozess und die Bildung der 
Oxidschicht selbst. Zu den wachstumsbedingten Beanspruchungen zählen zum Beispiel 
Volumenänderungen zwischen Oxid und Metall, woraus es gebildet wird, Rekristallisation, 
Phasenumwandlungen, innere Oxidation oder die Bildung von Poren [40, 45]. Ebenso 
können Wachstumsspannungen in der Oxidschicht auch durch geometrische Effekte 
beeinflusst werden. Abhängig davon, ob sich das Oxid an konkaven oder konvexen Ober-
flächen bildet, können Eigenspannungen mit unterschiedlichen Vorzeichen entstehen [63]. 
Eine unebene Topographie kann auch zu sogenannten out-of-plane Spannungen führen, 
welche senkrecht zur Oxid-Metall-Grenzfläche wirken. Diese entwickeln dann abhängig von 
einer konvexen oder konkaven Oberfläche Zug- bzw. Druckspannungen [63]. 
 
Sowohl thermische als auch wachstumsbedingte Spannungen können bei ausreichend 
langer Belastung letztendlich zur Rissbildung oder dem Abplatzen des Oxids führen. Eine 
plastische Verformung des Substrates oder des Oxids wäre beispielsweise auch möglich 
[19]. 
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2.4 Versagen der Wärmedämmschicht (TBC) 
Wärmedämmschichtsysteme sind extremen Bedingungen ausgesetzt, diese haben einen 
starken Einfluss auf deren Lebensdauer. Turbinenschaufeln stationärer Gasturbinen unter-
liegen normalerweise einer thermischen Wechselbeanspruchung, welche die Komponenten 
und die TBC thermisch und mechanisch beanspruchen [15]. Zusätzlich befinden sie sich in 
einer oxidierenden und korrodierenden Atmosphäre, deswegen spielen eine Vielzahl von 
Faktoren (Mikrostruktur, Rauigkeit der TBC, Prozessparameter, etc.) eine wichtige Rolle 
beim Versagen eines Wärmedämmschichtsystems [11]. Das Versagen zeichnet sich durch 
die Ablösung der Keramik, durch Rissbildung bzw. –fortschritt und dem Zusammenwachsen 
der Risse aus. Einige der wichtigsten Faktoren, die zu einem Versagen der TBC führen, 
werden in den folgenden Absätzen kurz behandelt. 
2.4.1 Versagen durch Oxidation 
Viele Untersuchungen haben gezeigt, dass das Versagen der Keramiken eng 
zusammenhängt mit dem Oxidationsverhalten der Bondcoats [10, 18, 40]. Ein großes 
Problem ist, dass die Lebensdauer von Proben stark streut. Für die industrielle Herstellung 
von Gasturbinen ist es wichtig, aufgrund hoher Herstellungskosten Modelle zu entwickeln, 
die eine Vorhersage über die Lebensdauer ermöglichen. Zwei wichtige Kriterien spielen 
dabei eine große Rolle. 
 
Das erste Kriterium ist die Temperatur und die Zeit einer Auslagerung und der dabei 
stattfindenden Oxidation. Hat die Oxidschicht eine kritische Schichtdicke erreicht, führt diese 
zum Versagen des gesamten Wärmedämmschichtsystems. Der Grund ist eine Zunahme der 
gespeicherten elastischen Energie, welche linear zur Schichtdicke und quadratisch zu den 
entstehenden Spannungen verläuft [11]. Übersteigt die Energie einen kritischen Wert, der 
zur plastischen Verformung der TBC ausreicht, können sich Risse neu bilden oder bereits 
vorhandene weiter wachsen. Dieses Kriterium ist besonders wichtig für EB-PVD-TBC-
Systeme. 
 
Das zweite Kriterium ist die Verarmung von Aluminium im Bondcoat. Sinkt durch die Bildung 
der Al2O3-Schicht die Konzentration von Aluminium unter einen bestimmten Wert, so werden 
andere Oxide gebildet. Zumeist handelt es sich um wenig schützende nickel- und 
kobalthaltige Spinelle [64–66]. Deren Wachstumsrate ist nicht nur um einiges höher als die 
von Korund, sondern die Bildung dieser Oxide ist auch mit einer starken Volumenzunahme 
verknüpft. Des Weiteren besitzen sie eine geringere Bruchenergie, sodass hier vorwiegend 
Risse entstehen. Für das Versagen von Wärmedämmschichtsystemen ist dieses Kriterium 
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der Verarmung jedoch weniger wichtig, da das Versagen der TBC in den meisten Fällen weit 
vor dem vollständigen Verbrauch des Aluminiumreservoirs eintritt [67]. 
 
Auch die Zugabe von RE im Bondcoat kann einen Einfluss auf die Lebensdauer der TBC 
haben, denn eine Überdotierung von Yttrium (Overdoping) resultiert in einer massiven Bild-
ung von Y2O3 und YAG (Y3Al5O12, Granat) in der Oxidschicht. Somit stehen schnelle 
Diffusionswege für den Sauerstoff zur Verfügung, welche das Schichtdickenwachstum 
erheblich beschleunigen können. Des Weiteren kann die strukturelle Stabilität der 
Oxidschicht beeinflusst werden, was zur Senkung der Oxidschichthaftung führt [68, 69]. 
2.4.2 Sintern der keramischen Wärmedämmschicht 
Sintern verdichtet die keramische Wärmedämmschicht durch Ausheilung von eingebrachten 
Defekten [70]. Durch eine Verdichtung steigt die Steifigkeit der TBC, was zur Abnahme der 
Dehnungstoleranz führt und gleichzeitig reduziert sich dadurch auch die Wärmedämmung. 
Somit führt Sintern der TBC zu einem schnelleren Versagen des ganzen Systems [15]. 
2.4.3 Schädigung durch Erosion 
Erosion ist der Abtrag der Wärmedämmschicht durch feste Partikel, welche im Gaststrom in 
einer Turbine mitgeführt werden können. Solche Partikel kommen von der Maschine selbst, 
sind Verbrennungsprodukte oder werden aus der Umgebung angesaugt. Ein Abtrag der 
Wärmedämmschicht führt zum Verlust der Hitzeschutzwirkung und verursacht eine lokale 
Überhitzung und nachfolgendes Versagen des Bauteils [71]. 
2.4.4 Schädigung durch Interdiffusion 
Nicht nur die Schutzwirkung der Haftvermittlerschicht (Bondcoat) ist ein wichtiger Faktor für 
eine lange Lebensdauer der TBC, sondern auch deren strukturelle Stabilität. Nicht nur die 
Bildung der Oxidschicht des Bondcoats verursacht eine Degradation der Beschichtung, 
sondern auch die Interdiffusion mit dem Substratwerkstoff. Elemente aus dem Substrat 
können in das Bondcoat diffundieren und umgekehrt. Dies führt zu Veränderungen der 
Oxidationsbeständigkeit und der Mikrostruktur an der Grenzfläche zwischen Substrat und 
Haftvermittlerschicht, welche veränderte mechanische Eigenschaften bewirken kann [6, 72]. 
Die Interdiffusion zwischen Bondcoat und Substratwerkstoff ist abhängig von der Temperatur 
und nimmt mit steigenden Temperaturen zu. 
2.4.5 Versagensmechanismen von EB-PVD Wärmedämmschichten 
Ein typisches Versagen von EB-PVD Systemen ist die Rissbildung und -fortpflanzung an der 
Grenzfläche von der TGO zum Bondcoat, welches zu einem Verziehen und Absplittern der 
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Keramik führt [10, 73]. Abbildung 11 zeigt das makroskopische Erscheinungsbild einer 
solchen Probe nach Versagen während einer zyklischen Oxidation an Luft bei 1025 °C. 
 
 
Abbildung 11: Rundprobe eines TBC –Systems (Nickelbasislegierung, MCrAlY-Bondcoat und YSZ-
TBC) mit typischen Versagen einer EB –PVD –TBC nach zyklischer Oxidation an der Luft bei 1025 °C 
[10] 
 
An der glatten Grenzfläche von Bondcoat zum TGO bilden sich zunächst kleine Risse. Diese 
Risse bilden sich vornehmlich an Fehlstellen in der TGO oder an der TGO/BC-Grenzfläche 
und wachsen dann zusammen. Durch die glatte Grenzfläche kann der Riss ungehindert 
fortlaufen, was zum Abplatzen der TBC führt (Abbildung 12). Die Rissfortpflanzung setzt sich 
bei zunehmender Schichtdicke fort, erreicht die TGO die kritische Schichtdicke (vgl. Kap. 
2.4.1), versagt die TBC und platzt ab [10]. 
 
 
Abbildung 12: Schematische Darstellung des Versagensmechanismus eines EB-PVD-TBC-Systems 
bei Ausbildung einer glatten TGO [18] 
 
Dieser Mechanismus des Versagens kann aber nicht für alle EB-PVD-TBC Systeme 
bestätigt werden [11, 10, 74], der Mechanismus des Versagens solcher Wärmedämm-
schichtsysteme ist stark abhängig von der Morphologie der TGO. Ist diese mit Defekten 
behaftet und zeigt sie eine wellige Morphologie findet die Rissbildung und –fortpflanzung an 
der Grenzfläche von der TGO zur Wärmedämmschicht statt [18]. Auch hier wachsen die 
Risse nach einiger Zeit zusammen und führen zu einem Versagen durch Abplatzen der TBC 
(Abbildung 13) [10]. 
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Abbildung 13: Schematische Darstellung des Versagensmechanismus eines EB-PVD-TBC Systems 
bei einer rauen Grenzfläche zischen TGO und Bondcoat [18] 
 
2.4.6 Versagensmechanismen von APS Wärmedämmschichten[15,10] 
Induziert wird die Ablösung der Keramik bei APS-Schichten durch die lokale Rissbildung der 
TBC in unmittelbarer Nähe zur Grenzfläche von der TBC zum Bondcoat. Diese Risse 
wachsen während der thermischen Belastung zu einem großen Riss zusammen und führen 
zum Versagen der TBC (Abbildung 14). Die Ablösung der Wärmedämmschicht erfolgt 
ebenfalls an der Grenzfläche von der TBC zum Bondcoat.  
 
 
Abbildung 14: Rundprobe eines TBC-Systems (Nickelbasislegierung, MCrAlY-Bondcoat und YSZ-
TBC) mit dem typischen Versagen einer APS-TBC nach zyklischer Oxidation bei 1025 °C an Luft 
 
Für eine bessere Haftung der APS-TBC ist die Oberfläche des Bondcoats rau, frühere 
Untersuchungen haben gezeigt, dass die Rauigkeit des Bondcoats einen direkten Einfluss 
auf das Wachstum der TGO hat [75]. Raue Bondcoatoberflächen neigen zur Bildung einer 
inhomogenen TGO-Morphologie mit einer latent ungleichmäßigen Verarmung von Aluminium 
und Yttrium. Daher sind APS-Wärmedämmschichtsysteme bekannt für die Bildung 
inhomogener Oxidschichten. Die Rissbildung wird im Allgemeinen in den konvexen 
Regionen der BC/TGO-Grenzfläche eingeleitet. Beim Abkühlen herrschen dort geometrisch 
bedingt Zugspannungen, welche eine Rissbildung ermöglichen (Abbildung 15a). Der Riss 
schreitet bis in die konkaven Bondcoatregionen fort und erreicht somit ein Gebiet, wo 
Druckspannungen herrschen. Bedingt durch diese geht das Risswachstum dort vorerst nicht 
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weiter [10]. Am Übergang der konvexen zu den konkaven Bereichen ist die TBC jedoch 
zunehmenden Scherspannungen ausgesetzt, ab einem gewissen Punkt sind diese Span-
nungen so stark, dass der Riss weiter über den konkaven Bereich in die TBC hinein 
wachsen kann (Abbildung 15b) [10]. In der TBC hängt die Rissfortpflanzung dann 
überwiegend von deren Mikrostruktur ab. 
 
  
Abbildung 15: Darstellung des Versagens eines APS-TBC Systems: a) Die Rissbildung und das 
Wachstum und b) Ablösung der TBC 
 
Die Geschwindigkeit der Rissfortpflanzung in der TBC ist sowohl von den mechanischen 
Eigenschaften und der Mikrostruktur (Korngröße, Porosität, etc.) der Keramik, als auch von 
der Temperatur während der zyklischen Oxidation abhängig. Ist die Geschwindigkeit der 
Ablösung des TGO´s auf den BC-Bergen höher als die Rissfortpflanzung in der TBC, so 
kann eine mehrfache Rissbildung (repeated cracking) auf den Hügeln des Bondcoats 
auftreten. Unter dem abgelösten Oxid bildet sich dann jeweils eine neue TGO-Schicht 
(Abbildung 16) [10, 76, 77]. 
 
 
Abbildung 16: Wiederholte Rissbildung (Repeated Cracking) und Neubildung der TGO in einem APS – 
TBC System während einer zyklischen Oxidation an Luft bei 1050 °C [78] 
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2.5 Die Abhängigkeit der Lebensdauer von der Oberflächenmorphologie von BCs 
Frühere Untersuchungen haben gezeigt, dass Wärmebehandlungen der mit MCrAlY 
beschichteten Komponenten im Vakuum, vor dem Aufbringen der TBC, einen Einfluss auf 
die Zusammensetzung der TGO haben können [78, 79, 80]. Eine solche Wärmebehandlung 
wird in der Regel durchgeführt, um die gewünschten Phasenzusammensetzungen, 
Mikrostrukturen und Eigenschaften sowohl vom Bondcoat als auch vom Substrat zu erhalten 
[15]. Eine Änderung von Parametern, wie Druck und Atmosphäre während der Wärme-
behandlung kann die Bildung unterschiedlicher Oxide im TGO, trotz nominell gleicher 
Zusammensetzung des Bondcoats, bewirken (Abbildung 17) [55, 79]. Die Bildung unter-
schiedlicher Oxide in der TGO kann eine Ursache für die starke Streuung in der 
Lebensdauer von TBC-Proben mit nominell gleicher BC-Zusammensetzung sein [10, 81] 
(vgl. Kapitel 1). Denn das TBC-System, welches die spinellhaltige TGO ausbildet, hat 
meistens eine kürzere Lebensdauer, als das System mit der homogeneren Al2O3-Schicht. 
 
  
Abbildung 17: Unterschiedliche TGO-Morphologie trotz nominell gleicher BC-Zusammensetzung; a) 
Homogene Al2O3-Schicht und b) Al2O3-Schicht und darüber Ni/Co Spinelle nach zyklischer Oxidation 
bei 1050 C mit einer Versuchszeit von 2016 h [78] 
 
Um die Ursache des unterschiedlichen Oxidationsverhaltens zu finden, sind die Proben im 
Anlieferungszustand untersucht worden [78]. Dort können deutliche Unterschiede in der 
Phasenverteilung von γ-Ni und β-NiAl an der Bondcoatoberfläche beobachtet werden 
(Abbildung 18). 
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Abbildung 18: Die Querschliffe im Anlieferungszustand zeigen eine unterschiedliche 
Phasenzusammensetzung im Gefüge des Bondcoats an der Oberfläche mit a) einer homogenen 
Phasenverteilung von γ-Ni und β-NiAl und b) einer Verarmungszone von β-NiAl [78] 
 
Die Probe mit der homogenen Phasenverteilung von γ-Ni und β-NiAl im Ausgangszustand 
bildet während der Auslagerung eine homogene Al2O3-Schicht (Abbildung 17a). Wohingegen 
die Probe mit der Verarmungszone von β-NiAl im Ausgangszustand vornehmlich eine 
spinellhaltige TGO bildet (Abbildung 17b). 
 
Vakuumwärmebehandlungen führen durch die Verdampfung von Chrom und die Oxidation 
von Yttrium zu Veränderungen in der Phasenzusammensetzung an der BC-Oberfläche. Bei 
Temperaturen über 1000 °C besteht ein MCrAlY-Bondcoat üblicherweise aus zwei Phasen, 
der γ-Ni-Phase und der aluminiumreichen β-NiAl Phase [49,82]. Das ternäre 
Phasendiagramm von Ni-Cr-Al bei 1100 °C zeigt, dass die Verdampfung von Chrom das 
Phasengleichgewicht hin zu einer reinen β-NiAl-Phase an der Oberfläche verschieben kann 
(roter Pfeil, Abbildung 19) [79]. 
 
Literaturübersicht 
27 
 
Abbildung 19: Ternäres Phasendiagramm Ni–Cr–Al bei 1100 °C [83] 
 
Die schützenden Eigenschaften einer Al2O3-Schicht, insbesondere die Haftung, kann über 
das reaktive Element Yttrium (vgl. Kap. 2.2.4) beeinflusst werden. Yttrium bildet während 
einer Wärmebehandlung im Vakuum Oxide. Dabei können normalerweise drei verschiedene 
Arten von Oxiden gebildet werden: Der Granat (Y3Al5O12, YAG), der Perowskit (YAlO3, YAP) 
und Yttriumoxid (Y2O3) [75]. Diese Oxide können an der Bondcoatoberfläche nach der 
Wärmebehandlung nachgewiesen werden [80] und beeinflussen die Morphologie, 
Wachstumsrate und die mechanischen Eigenschaften der sich bildenden Al2O3-TGO 
während einer nachfolgenden Luft-Oxidation [84]. Eine Vielzahl von Studien haben die 
Verdampfung von Chrom [85, 86] und auch die Oxidation von Yttrium [49, 54, 55] getrennt 
voneinander untersucht. Beide Effekte können durch die Parameter in der 
Vakuumwärmebehandlung vor dem Aufbringen der TBC beeinflusst werden. In wie weit 
beide Effekte sich gegenseitig beeinflussen und wie stark der Einfluss der Parameter bei 
einer Wärmebehandlung ist, ist teilweise Gegenstand dieser Arbeit. 
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3 Oxidationsexperimente an Wärmedämmschichtsystemen 
Viele Effekte können einen Einfluss auf die Lebensdauer von Wärmedämmschichtsystemen 
besitzen. Eine Rolle spielen die Herstellungsparameter von Wärmedämmschichtsystemen. 
Wichtige Faktoren sind nicht nur die Zusammensetzung der Bondcoats und die Wahl der 
Applikationsverfahren von TBC oder BC, sondern auch das Zusammenspiel von 
unterschiedlich aufgebrachten TBC mit jeweiligen BC-Varianten. Dabei können viele Aspekte 
im Fokus solcher Untersuchungen stehen. In der vorliegenden Arbeit sind folgende Aspekte, 
welche die Lebensdauer eines TBC-Systems beeinflussen können, an bestimmten TBC-
Systemen näher betrachtet worden: 
 
• Die Bondcoatzusammensetzung (NiCoCrAlY und CoNiCrAlY), 
• die Alitierung des Bondcoats CoNiCrAlY, 
• die Herstellungsverfahren des BC´s (LPPS und HVOF), 
• die Herstellungsverfahren des TBC´s (APS und EB-PVD) und 
• die Herstellungsbedingungen eines nominell gleichen TBC-Systems von unterschied-
lichen Herstellern. 
 
Da eine Untersuchung und der Vergleich der Lebensdauer von Wärmedämmschicht-
systemen oft schwierig sind, wurde versucht andere herstellungsbedingte Einflüsse zu 
minimieren. Für alle untersuchten Systeme ist der gleiche Grundwerkstoff (IN792CC) 
verwendet worden und die Auftragung des Bondcoats erfolgte bei einem Hersteller. Für die 
Beantwortung der Frage nach dem Einfluss der Lebensdauer von den oben genannten 
Faktoren sind verschiedene Kombinationen von Wärmedämmschichtsystemen untersucht 
worden. 
 
Es ist bekannt, dass abhängig vom Applikationsverfahren EB-PVD oder APS für die 
Wärmedämmschicht ein anderer Versagensmechanismus zugrunde liegt [10]. Zusätzlich ist 
die Lebensdauer einer EB-PVD- oder APS-Wärmedämmschicht stark verknüpft mit der 
Mikrostruktur und dem Oxidationsverhalten der Haftvermittlerschicht [6, 10, 11]. Die Zusam-
mensetzung der als Haftvermittlerschicht verwendeten MCrAlY-Legierungen hat dabei einen 
maßgeblichen Einfluss auf ihr Oxidationsverhalten. Dabei ist nicht nur wichtig, ob es sich um 
eine MCrAlY-Legierung mit Nickel oder Kobalt als Basis handelt, sondern ob auch „reaktive 
Elemente“ wie Yttrium und Hafnium beigemengt werden [53, 54]. Untersucht werden die 
verwendeten Wärmedämmschichtsysteme vor und nach ihrer Auslagerung an angefertigten 
Querschliffen. 
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Mit Hilfe von zyklischen Oxidationsversuchen können die Belastungen eines Wärmedämm-
schichtsystems während des Betriebs einer Gasturbine simuliert werden. Versagen und 
Verhalten dieser TBC-Rundproben ermöglichen somit Aussagen über das Verhalten und die 
Lebensdauer von TBC beschichteten Gasturbinenschaufeln in der Turbine. Die ver-
schiedenen Proben werden unter gleichen Versuchsbedingungen (Atmosphäre, Temperatur, 
Zyklus, etc.) ausgelagert, damit ein direkter Vergleich ermöglicht wird. Um den Einfluss des 
Herstellers zu betrachten, sind zusätzlich Proben mit nominell gleicher Zusammensetzung, 
das heißt, gleicher Grundwerkstoff, gleiches BC und gleiche TBC, einer zyklischen Oxidation 
unterzogen worden. BC und TBC aller Proben der drei Hersteller sind mit den gleichen 
Applikationsverfahren aufgebracht worden. Auch hier sind die TBC-Systeme vor und nach 
ihrer Auslagerung analysiert worden. 
 
Wie in den vorangegangenen Kapiteln deutlich gezeigt wird, ist das Versagen von TBC-
Systemen zumeist von dem Oxidationsverhalten der BC´s abhängig. Unter anderem hat die 
Wachstumsrate der TGO einen Einfluss auf die Lebensdauer von Wärmedämm-
schichtsystemen. Mithilfe von quasistatischen Oxidationsexperimenten können TBC-
Systeme auf ihr Oxidationsverhalten und auf das Schichtdickenwachstum der TGO hin 
untersucht werden. Dafür werden Proben bei vier bestimmten Temperaturen (925, 975, 1025 
und 1075 °C) mit verschieden langen Versuchszeiten ausgelagert. Anschließend werden die 
Schichtdicken nach Oxidation bei gleicher Temperatur und unterschiedlicher Versuchszeiten 
vermessen, damit eine Aussage über die Geschwindigkeit des Schichtwachstums gemacht 
werden kann. Dabei ist es von nicht unerheblichem Interesse, wie die Zusammensetzung der 
TGO und wie stark die innere Oxidation ist, da beide Effekte einen direkten Einfluss auf die 
Wachstumsrate besitzen. 
 
Die Betrachtung einzelner Herstellungsparameter, Variationen und die Vermessung der 
Schichtdicke soll die Vorhersage der Lebensdauer der hier untersuchten TBC-Systeme 
ermöglichen. Für alle TBC-Systeme erfolgte eine Untersuchung am Lichtmikroskop und am 
Rasterelektronenmikroskop unter Einsatz von Energie dispersiver Röntgenspektroskopie 
(EDX) und Kathodolumineszenz. 
 
Im zweiten Teil der Arbeit werden Untersuchungen an verschiedenen freistehenden MCrAlY-
Schichten durchgeführt. Freistehende Schichten bieten die Möglichkeit, das Verhalten eines 
Bondcoats ohne eventuelle Einflüsse durch den Grundwerkstoff und der TBC zu 
untersuchen. Dabei stehen hier vor allem die Einflüsse der Vakuumparameter einer 
Wärmebehandlung auf das Bondcoat im Vordergrund. Denn es ist bekannt, dass Druck und 
Atmosphäre bei einer Wärmebehandlung von Bondcoats bzw. Wärmedämmschichtsystemen 
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einen Einfluss auf die Mikrostruktur und die Oxidschicht der MCrAlY-Legierung haben 
(Kap. 2.5), welche einen maßgeblichen Einfluss auf die Lebensdauer von Wärmedämm-
schichtsystemen besitzen kann [10, 87]. Durch gezielte Wärmebehandlungen bei ver-
schiedenen Drücken und Atmosphären wird untersucht, wie sich das Phasengleichgewicht 
der MCrAlY-Legierung an der Oberfläche und damit das Oxidationsverhalten steuern lässt. 
Dass nicht nur die Vakuumqualität einen Einfluss auf das Oxidationsverhalten hat, sondern 
auch die Zugabe von „reaktiven Elementen“, ist schon lange bekannt [49, 54, 55]. Dabei sind 
beide Aspekte nur unabhängig voneinander betrachtet worden. Ob es ein Zusammenspiel 
oder eine Wechselwirkung zwischen der Vakuumqualität der Wärmebehandlung und des 
Gehaltes von Yttrium im Bondcoat gibt und welchen Einfluss das auf die Morphologie des 
MCrAlYs hat, ist bislang noch nicht untersucht worden. Darum werden für die Wärme-
behandlungen drei freistehende MCrAlY-Schichten mit einem unterschiedlichen Yttrium-
gehalt verwendet. 
 
Neben Licht- und Rasterelektronenmikroskopie stehen für freistehende MCrAlY-Schichten 
noch weitere Analysemethoden zur Verfügung: Ramanspektroskopie, Röntgendiffraktometrie 
(XRD) und Sekundär-Neutralteilchen Massenspektroskopie (SNMS). 
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4 Experimentelle Untersuchungen 
4.1 Untersuchte Materialien 
Es sind zwei verschiedene Arten von Materialien für die Versuche verwendet worden: 
Wärmedämmschichtproben und freistehende MCrAlY-Schichten. 
4.1.1 Wärmedämmschichtproben 
Für Oxidationsexperimente und Lebensdaueruntersuchungen von TBC-Systemen werden 
Rundproben eingesetzt, die mit einer keramischen Wärmedämmschicht versehen sind. 
Diese Wärmedämmschichtproben besitzen eine zylindrische Form mit 18 mm Länge und 
einem Durchmesser von 6,8 mm (Abbildung 20). 
 
 
Abbildung 20: Makroskopische Aufnahme einer TBC-Rundprobe für zyklische und quasistatische 
Oxidationsexperimente 
 
Der Grundwerkstoff der Stäbe besteht aus IN792CC (Ni12Cr9Co4Ta4Ti3,8W3,5Al3,5Mo in 
w%). Für die Experimente sind verschiedene Kombinationen von Bondcoat und TBC auf den 
Grundwerkstoff aufgebracht und untersucht worden. Für das Bondcoat sind zwei 
Legierungen CoNiCrAlY und NiCoCrAlY mit unterschiedlicher Zusammensetzung (Tab. 2) 
verwendet worden. 
 
Tabelle 2: Chemische Zusammensetzung der verwendeten Bondcoats in w% 
 
Bondcoat Ni Co Cr  Al Y Si Hf 
CoNiCrAlY 32 Bas. 21 8 0,5 − − 
NiCoCrAlY Bas. 23 17 12 0,6 0,4 0,3 
 
Bei dem Bondcoat CoNiCrAlY handelt es sich um ein kobaltbasiertes MCrAlY mit einem 
geringen Aluminiumgehalt, wohingegen NiCoCrAlY ein nickelsbasiertes MCrAlY mit einem 
hohen Aluminiumgehalt ist (Tab. 2). In beiden Bondcoats ist das „reaktive Element“ Yttrium 
enthalten und die NiCoCrAlY-Zusammensetzung enthält zusätzlich das Element Hafnium. 
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Auf beiden Bondcoatvariationen ist jeweils mit zwei unterschiedlichen Verfahren (EB-PVD 
und APS) die TBC aufgebracht worden. Tabelle 3 gibt einen Überblick über die 
unterschiedlichen Kombinationen der untersuchten Wärmedämmschichtsysteme. Für den 
besseren Überblick ist jeder möglichen Kombination eine Chargenbezeichnung zugeordnet 
worden (Tab. 3). 
 
Tabelle 3: Kombinationen der untersuchen Wärmedämmschichtsysteme 
3a) Gruppe Charge TBC TBC /µm Alitierung Bondcoat Spritzverf. BC 
1 
NNF 
EB-PVD 
300 ja CoNiCrAlY 
LPPS 
NNH 150 
NNG 300 
nein NiCoCrAlY NNK 150 
NNJ 300 HVOF 
 
 
     
3b) Gruppe Charge TBC TBC /µm Alitierung Bondcoat Spritzverf. BC 
2 
NKS 
APS 
300 ja 
CoNiCrAlY 
LPPS 
NKV 150 
NKZ 300 
nein 
NKT 300 
NiCoCrAlY NKW 150 
NKX 300 HVOF 
 
Die Wärmedämmschichtsysteme können in zwei Gruppen unterteilt werden: Das EB-PVD-
TBC-System und das APS-TBC-System. Innerhalb dieser beiden Gruppen sind die TBCs 
jeweils mit den zwei möglichen Bondcoats kombiniert worden. Zusätzlich ist die 
Wärmedämmschicht jeweils in zwei Schichtdicken 150 und 300 µm aufgebracht worden. Im 
Falle für das Bondcoat CoNiCrAlY sind alle Proben, bis auf eine (Charge: NKZ), mit einer 
Alitierschicht vor der Aufbringung der TBC versehen worden, um den geringen 
Aluminiumgehalt des Bondcoats zu erhöhen. Das Bondcoat NiCoCrAlY verfügt über einen, 
zur Ausbildung einer Al2O3-Schicht, ausreichend hohen Gehalt an Aluminium und ist nicht 
alitiert worden. Diese Schicht wurde mit zwei unterschiedlichen Spritzverfahren, HVOF und 
LPPS, aufgebracht. Des Weiteren wird das TBC-System in einer dritten Gruppe mit zwei 
weiteren Systemen verglichen. Alle drei besitzen die nominell gleiche Zusammensetzung, 
sind aber von drei unterschiedlichen Herstellern gefertigt worden (Tab. 4). 
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Tabelle 4: Nominell gleiches TBC-System, jedoch von drei unterschiedlichen Herstellern 
Gruppe Charge Herst. TBC / µm Alitierung Bondcoat Spritzverf. BC 
3 
NKT A 
APS, 300 nein NiCoCrAlY LPPS NRK B 
NPB C 
 
Vor der Beschichtung mit der TBC, bestehend aus teilstabilisiertem YSZ (6–8 w% ZrO2), ist 
bei allen Proben eine zweistufige Wärmebehandlung im Vakuum durchgeführt worden. Da 
für die Abscheidung von APS-Wärmedämmschichten für eine gute Haftung eine raue 
Oberfläche benötigt wird, ist für die TBC keine weitere besondere Oberflächenbehandlung 
vorgenommen worden. Die Bondcoats der Proben, welche mit einer EB-PVD-Wärme-
dämmschicht versehen werden, müssen vor der Abscheidung der TBC geglättet werden, um 
die Rauigkeit zu reduzieren. Dies ist notwendig, damit sich die kolumnare Mikrostruktur 
ausbilden kann und die „out-of-plane" Zugspannungen vermieden werden. Diese 
Spannungen können an rauer Oberfläche mit einer TGO während der Auslagerung bei 
hohen Temperaturen auftreten. 
4.1.2 Freistehende MCrAlY-Schichten 
Für die Untersuchungen des Einflusses der Vakuumqualität während der Wärmebehandlung 
werden freistehende MCrAlY-Schichten benötigt. Zu ihrer Herstellung wurden MCrAlY-Pulver 
mittels Spritzverfahren (HVOF oder VPS) auf Stahlträgerplatten aufgetragen. Die aufge-
spritzte Schicht hat eine Dicke von ca. 3 mm und wurde durch Funkenerosion von der 
Stahlträgerplatte getrennt. Anschließend wurden aus der Platte Proben mit den 
Abmessungen 10x10 mm und 5x10 mm gesägt und auf die gewünschte Dicke, je nach 
Bedarf, in einem Bereich von 0,2 bis 2 mm geschliffen. Eine Seite der Proben wurde bis zu 
einer Körnung P4000 geschliffen. Die andere Seite blieb unbehandelt, für Untersuchungen 
an rauen Oberflächen. Für die Experimente wurden drei verschiedene freistehende MCrAlY-
Schichten verwendet, deren Zusammensetzung in Tabelle 5 aufgelistet worden ist. 
 
Tabelle 5: Nominelle chemische Zusammensetzung der freistehenden MCrAlY-Schichten in w% 
Bez. Applikationsverfahren Ni Co Cr  Al Re 
High Y, VPS VPS bas. 25 17 10 1,5 
Low Y, VPS VPS bas. 25 17 10 1,5 
Low Y, HVOF HVOF bas. 25 17 10 1,5 
 
Da der genaue Gehalt von Yttrium und Sauerstoff eine wichtige Rolle für das 
Phasengleichgewicht an der Bondcoatoberfläche spielt, ist dieser chemisch analysiert 
worden (Tab. 6). Dabei ist deutlich zu sehen, dass das mit HVOF gespritzte Bondcoat einen 
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deutlich höheren Sauerstoffgehalt besitzt als die mit VPS hergestellten Schichten. Vor den 
Auslagerungsversuchen wurden die Proben mit Aceton und Ethanol gereinigt. 
 
Tabelle 6: Sauerstoff– und Yttriumgehalt im freistehenden MCrAlY in w% 
Bez. Spritzverfahren Y O 
High Y, VPS VPS 0,56 0,027 
Low Y, VPS VPS 0,32 0,034 
Low Y, HVOF HVOF 0,22 0,241 
 
4.2 Oxidationsexperimente und Grundlagenversuche 
4.2.1 Oxidationsexperimente an Wärmedämmschichtproben 
Es sind zwei verschiedene Arten von Oxidationsversuchen mit den 18 mm langen, zylin-
drischen Proben durchgeführt worden: zyklische Oxidation und quasiisotherme Oxidation. 
 
Die zyklischen Oxidationsversuche sind bei den beiden Temperaturen 1025 °C und 1100 °C 
an Laborluft durchgeführt worden. Verwendet wurden vertikal angeordnete Zyklieröfen mit 
einem beweglichen Probenhalter (Abbildung 21). 
 
  
Abbildung 21: a) Zyklierofen mit beweglichem Probenhalter und beweglichem Hitzeschild für eine 
schnellere Probenabkühlung und b) Probenhalter mit zwei zylindrischen Proben im Detail 
 
Der Ofen ist zusätzlich mit einem beweglichen Hitzeschild ausgestattet, das während der 
Abkühlphase zwischen Proben und Ofen geschoben wird, um eine schnellere Abkühlung zu 
ermöglichen. Die Abkühlrate bis ca. 25 °C von Proben in den Zyklieröfen ohne Hitzeschild 
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beträgt ca. 15 Minuten. Temperaturmessungen (Abbildung 22) zeigen, dass Proben in Öfen 
mit Hitzeschild nur ca. 5 Minuten für das Abkühlen bis auf ca. 25 °C benötigten. 
 
 
Abbildung 22: Abkühl- und Aufheizraten der Proben in Zyklieröfen mit Hitzeschild 
 
Der Zyklus, dem die Proben unterlagen, bestand aus einer 48,5 h langen Heizperiode und 
einer 2,5 h langen Abkühlperiode. Die Proben wurden mit Druckluft abgekühlt und während 
der Abkühlphase wurden die Proben dabei optisch auf ihren Zustand geprüft und gewogen. 
Wurde bei der optischen Kontrolle ein Versagen der Wärmedämmschicht (Abplatzungen 
oder Risse) festgestellt, so wurde für diese Proben der Versuch beendet. An Proben, für die 
optisch kein Versagen festgestellt werden konnte, wurde der Versuch fortgesetzt. 
 
Zur Bestimmung der Oxidationskinetik wurden quasistatische Versuche mit unter-
schiedlichen Versuchszeiten bei vier verschiedenen Temperaturen durchgeführt (Tab. 7). 
Der Abbruch der Versuche erfolgte nach festgelegten Versuchszeiten ohne Versagen der 
Proben. Dabei entspricht bei allen vier Temperaturen jeweils die längste Versuchszeit dem 
maximalen Wert 100 %, die kürzeren Versuchszeiten der einzelnen Versuche werden in 
Bezug zu dieser in der entsprechenden Prozentzahl angegeben. Bei der höchsten 
Temperatur (1075 °C) wurden aufgrund des schnelleren Versagens der Proben kürzere und 
teilweise andere Versuchszeiten gewählt (Tab. 7). 
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Tabelle 7: Versuchsbedingungen (Versuchszeiten in % und Temperatur) der quasistatischen 
Versuche 
Temperatur / °C Dauer / % Dauer / % Dauer / % Dauer / % Dauer / % 
925 6 20 50 100 x 
975 6 20 50 100 x 
1025 6 20 50 100 x 
1075 1 2 6 20 40 
 
Für diese Versuche standen vier Rohröfen, jeweils ein Ofen für eine der vier Temperaturen, 
zur Verfügung (Abbildung 23). 
 
 
Abbildung 23: Kombiniertes System aus vier Rohröfen für quasistatische Oxidationskinetikversuche 
4.2.2 Vakuumwärmebehandlung an freistehenden MCrAlY-Schichten 
Zur Untersuchung des Einflusses der Atmosphäre und des Druckes wurden Wärme-
behandlungen zwischen 1 und 5 Stunden bei 1100 °C durchgeführt. Dabei wurden vier 
verschiedene Drücke bzw. Atmosphären verwendet: 
 
• < 10 -5 mbar, 
• 10-4 mbar, 
• 10-3 mbar, Argonspülung (sauerstoffarme Atmosphäre) und 
• 10-3mbar, synthetische Luftspülung (sauerstoffreiche Atmosphäre). 
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4.3 Probenpräparation und Analytik 
Es sind eine Reihe unterschiedlicher analytischer Methoden, wie Röntgendiffraktometrie 
(XRD, X-Ray Diffraktometry), Raman, Sekundär-Neutralteilchen Massenspektroskopie 
(SNMS), optische Mikroskopie und Rasterelektronenmikroskopie (REM) mit energie-
dispersiver Röntgenspektroskopie (EDX) und Kathodolumineszenz (KL) zur Nach-
untersuchung angewendet worden. 
4.3.1 Probenpräparation 
Für mikroskopische Nachuntersuchungen ist von allen Proben ein Querschliff angefertigt 
worden. Dafür wurden die Proben in Epoxidharz (Epoxy 2000 oder Specifix 20) eingebettet 
und anschließend per Hand an der Schleifmaschine Saphire 350 oder mit dem 
Halbautomaten Saphire 550 der Firma ATM mit Schleifpapier bis zu einer Körnung von 
P2500 geschliffen. Die Politur erfolgte manuell oder mit der Schleifmaschine Minimet 1000 
der Firma Buehler. Die Politur ist mit bis zu drei Polierstufen mit Diamantpasten von der 
Firma Buehler durchgeführt worden (Körnung: 6, 3 und 1 µm). Die Endpolitur wurde 
ausschließlich mit einer Poliersuspensionslösung (Master Met Colloidal Silica Polishing 
Suspension von Buehler) durchgeführt. Die freistehenden MCrAlY-Schichten sind außerdem 
noch vor der Einbettung in das Harz mittels Elektrolyse mit einer Nickelschutzbeschichtung 
versehen worden. Diese verbessert gerade bei lichtmikroskopischen Untersuchungen unter 
anderem durch einen besseren Kontrastunterschied die Sichtbarkeit von Oxiden an der 
Grenzfläche von Proben zum Epoxidharz. 
4.3.2 Röntgendiffraktometrie (XRD) 
Die Methode der Röntgenbeugung ermöglicht die Analyse der Zusammensetzung von 
kristallinen Festkörpern. Die Röntgenbeugung an Pulvern und polykristallinen Festkörpern 
wird vorwiegend zur Phasenanalyse und zur Reinheitskontrolle verwendet [88]. Die 
röntgenographischen Untersuchungen sind an zwei verschiedenen Pulverdiffratometern der 
Firma Bruker durchgeführt worden: Das D4 ENDEAVOR mit parafokussierender Bragg-
Bretano-Geometrie und das D8 ADVANCE (Series 2) mit Parallelstrahl-Geometrie. Die 
Monochromatisierung der Röntgenstrahlung auf Kupfer Kα-Strahlung erfolgt am D4 über 
einen Sekundärmonochromator. Am D8 wird dies über einen Multilayer-Spiegel (Göbel 
Spiegel) und einem energiedispersiven Detektor realisiert. Der gebeugte Strahl wird in 
Abhängigkeit des Streuwinkels mit einem Detektor gemessen. Dabei dreht sich die 
Detektoreinheit mit doppelter Winkelgeschwindigkeit 2θ synchron mit der Probe in 
Reflexionsstellung. In der Bragg-Bretano-Geometrie befinden sich Röhrenbrennfleck, 
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Präparat und Eintrittsblende des Detektors auf einem gedachten Fokussierkreis (Abbildung 
24). 
 
 
Abbildung 24: Bragg-Brentano-Geometrie [89] 
 
Die Messungen erfolgen in kleinen Schritten in Winkelinkrementen von 10 bis 100° bei frei 
wählbaren Messzeiten. Die erzeugten Reflexe werden eindimensional angeordnet und in 
einem Diffraktogramm dargestellt. Die Auswertung erfolgt mit dem Computerprogramm 
Highscore Plus (PAnalytical, 2004). Zur Identifizierung und Zuordnung der Reflexe werden 
diese mit Ergebnissen verglichen, die in großen Datenbanken gesammelt werden. Zwei der 
wichtigsten Datenbanken dafür sind die ICSD (Inorganic Crystal Structure Database, FIZ, 
Karlsruhe) [90] und die JCPDS (Joint Commitee on Powder Diffraction Standards, 
Swarthmore, USA). 
4.3.3 Ramanspektroskopie[91] 
Strahlt man mit einem sehr feinen, sehr monochromatischen und kohärenten Strahl auf eine 
nicht absorbierende Probe, dann besteht die gestreute Strahlung fast ausschließlich aus 
Strahlung der einfallenden Frequenz (Rayleighstreuung). Zusätzlich kann man eine geringe 
Streuung ganz bestimmter Frequenzen ober- und unterhalb der Rayleighstreuung 
beobachten, dies wird als Ramanstreuung bezeichnet [91]. Eine ideale Strahlungsquelle für 
Ramanspektroskopie ist der LASER (Light Amplification by Stimulated Emission of 
Radiation) er liefert einen feinen, kohärenten und monochromatischen Strahl, der präzise auf 
eine Probe fokussiert werden kann. Die auf die Probe auftreffende Strahlung kann in 
Wechselwirkung mit Molekülen, die stets Schwingungen ausführen, treten. Diese 
Wechselwirkung kann als ein Stoßvorgang angesehen werden, für diesen gibt es zwei 
Möglichkeiten. Es kann sich um einen elastischen Stoß handeln, dabei verändert sich weder 
der Energiezustand des Moleküls noch die Frequenz des gestreuten Strahls sie entspricht 
der Frequenz des eintreffenden Strahls (Rayleighstreuung). Ändert sich jedoch der 
Energiezustand eines Moleküls und die Frequenz des gestreuten Strahls, wird der Stoß als 
unelastisch bezeichnet. Nimmt das Molekül beim Stoß Energie auf, besitzt dieses danach 
eine höhere Schwingungsenergie. Folglich weist der gestreute Strahl dann eine geringere 
Frequenz als die Rayleighstreuung auf und die, im Spektrum detektierten, Linien werden als 
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Stokes-Linien bezeichnet. Gibt das Molekül jedoch beim Stoß Energie ab und besitzt danach 
eine niedrigere Schwingungsenergie, weist der gestreute Strahl eine höhere Frequenz als 
die Rayleighstreuung auf. Die daraus im Spektrum resultierenden Linien werden als Anti-
Stokes-Linien bezeichnet. Das entstandene Ramanspektrum ist dann ein chemischer 
Fingerabdruck der untersuchten Materialien. Dabei können diese auch aus mehreren 
Verbindungen bestehen. Ähnlich wie in der Röntgenbeugung können auftretende 
Schwingungen über Datenbanken genau Verbindungen zugeordnet werden. 
4.3.4 Sekundär-Neutralteilchen Massenspektroskopie (SNMS)[92] 
SNMS ermöglicht die Analyse der Oberflächenzusammensetzung durch einen Beschuss der 
Probe mit Kationen, wie Ga+ oder Cs+. Dadurch werden Teilchen entweder als neutrale oder 
geladene Teilchen aus der Probe herausgelöst. Bei dieser Methode werden die heraus 
gelösten Neutralteilchen nachträglich im Plasma ionisiert und mithilfe eines 
Massenspektrometers analysiert. Damit ermöglicht die SNMS eine quantitative Analyse der 
Probenzusammensetzung als Funktion der Abtragstiefe. Die Analyse aller Elemente, sogar 
Wasserstoff und inerter Gase, ist mit einer hohen Nachweisempfindlichkeit im ppm-Bereich 
möglich [92]. Die SNMS Untersuchungen sind an einem Gerät des Typs INA-3 von Specs 
GmBH durchgeführt worden. 
4.3.5 Lichtmikroskopie 
Die Lichtmikroskopie wird unter anderem zur Abbildung von Proben im Querschliff 
verwendet. Anhand lichtmikroskopischer Bilder kann ein erster Eindruck von Zustand, 
Schäden und Auffälligkeiten der Proben gewonnen werden. Zur bildlichen Darstellung und 
Aufnahme der Probenquerschliffe ist ein Lichtmikroskop MEF 4 der Firma Leica mit 
angeschlossener Digitalkamera (Progress CF Scan von Jen Optic) verwendet worden. Die 
Bildbearbeitung erfolgte über die Programme analySIS pro und Image Access 11 [93]. 
4.3.6 Rasterelektronenmikroskopie (REM)[94] 
Beim Lichtmikroskop ist die Auflösung durch die Wellenlänge des Lichtes begrenzt. Für 
höher aufgelöste Abbildungen eignet sich die Rasterelektronenmikroskopie, die bei 
modernen Geräten bis zu 1 nm reicht. Die Rasterelektronenmikroskopie erlaubt neben der 
reinen Abbildung von topographischen Oberflächen auch die Untersuchung von 
Kristallorientierungen und Materialunterschieden. Neben verschiedenen Abbildungsarten 
stehen auch Analysemethoden im Mikrometerbereich der Probe zu Verfügung. Zum Beispiel 
ist die Auslösung von Photonen durch Kathodolumineszenz oder der Elementnachweis 
durch Erzeugung charakteristischer Röntgenstrahlung möglich. Ein wesentlicher Unterschied 
zur Lichtmikroskopie besteht in der Bilderzeugung. Das REM bildet die 
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Wechselwirkungsprozesse zwischen Elektronen und Probenoberfläche ab. Dafür wird die 
Probe mit einem gebündelten Elektronenstrahl abgerastert. Es entstehen Signale wie 
Sekundärelektronen (SE) oder Rückstreuelektronen (BS, Back Scattered), die in einem 
Detektor erfasst und verstärkt werden. Verwendet wurden zwei verschiedene Mikroskope: 
ein Zeiss SUPRA 50VP und ein Zeiss Merlin. Die durchgeführten Untersuchungen reichten 
von der Abbildung mit SE und BS über Kathodolumineszenz bis hin zur quantitativen, 
energiedispersiven Röntgenspektroskopie (EDX). Allgemein ist ein Rasterelektronen-
mikroskop aus zwei Hauptkomponenten aufgebaut, dem signalerzeugenden Teil und dem 
signalverarbeitenden System. 
 
Im signalerzeugenden Teil befinden sich eine Elektronenquelle zur Erzeugung des 
Elektronenstrahls und ein System aus magnetischen Linsen, Ablenkspulen und Blenden. 
Kondensorlinsen und Blenden bündeln den Strahl und die Objektivlinse fokussiert ihn auf die 
Probe. Durch Ablenkspulen wird der Elektronenstrahl über die Probenoberfläche bewegt. 
Synchron dazu wird am Bildschirm ein Bild erzeugt, welches dem Ablenkmuster des 
Elektronenstrahls entspricht. 
 
Im signalverarbeitenden Teil erfasst ein Detektor die Sekundärelektronen oder 
Rückstreuelektronen, die verstärkt und in Spannungssignale umgewandelt werden. Die 
verstärkten Signale modulieren die Intensität des Schreibstrahls. Dadurch bewirken z.B. 
Oberflächenbereiche mit höherer SE-Ausbeute eine höhere Intensität des Schreibstrahls. 
Rasterelektronenaufnahmen sind kontrastreicher und besitzen eine höhere Tiefenschärfe als 
lichtmikroskopische Aufnahmen. 
4.3.6.1 Kathodolumineszenz (KL)[94] 
Kathodolumineszenz (KL) ist die Emission von sichtbarem Licht oder Licht benachbarter 
Wellenlänge (IR und UV) durch Anregung mit Elektronen, die von einer Kathode emittiert und 
in einem elektrischen Feld beschleunigt werden [94]. Für die Vorgänge der KL bei 
anorganischen Kristallen und Halbleitern wird das Energiebändermodell zugrunde gelegt. 
Äußere Energiezustände in Festkörpern lassen sich, aufgrund der Vielzahl benachbarter 
Atome, zu zwei Arten von Bändern zusammenfassen: dem Leitungs- und dem Valenzband. 
Energie von einfallenden Elektronen wird auf ein Elektron im Valenzband übertragen und 
kann in einen Energiezustand im Leitungsband angehoben werden. Kehrt das Elektron aus 
dem Leitungsband wieder zurück in das Valenzband, kann die dabei frei werdende Energie 
als Lichtquant abgestrahlt werden (Abbildung 25). 
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Abbildung 25: Eindimensionales Energiebändermodell [95] 
 
Liegt der Abstand zwischen dem Valenz- und Leitungsband im Bereich zwischen 1 und 3 eV, 
so entspricht dies dem Wellenlängenbereich des sichtbaren Lichtes und dem nahen Infrarot-
bereich (413,28 bis 1239,8 nm) entsprechend der Formel: 
ν⋅= hE , (7) 
mit =h Planksches Wirkungsquantum 
und =ν Frequenz. 
4.3.6.2 Röntgenmikrobereichsanalyse[94] 
Die Röntgenmikrobereichsanalyse ermöglicht eine qualitative und quantitative Bestimmung 
der chemischen Zusammensetzung einer Probe. Hochenergetische Elektronen können aus 
Ionen oder Atomen innere Elektronen herausschlagen. Zur Stabilisierung füllt ein Elektron 
aus einer äußeren Schale die Lücke wieder auf. Die Energie von Elektronen auf den 
äußeren Schalen ist höher als die von Elektronen der inneren Schale, dadurch wird die 
überschüssige Energie in Form von Röntgenstrahlung freigesetzt. Die Energie der 
abgestrahlten Röntgenquanten ist aufgrund der definierten Elektronenbahnradien für das 
jeweilige Element charakteristisch und somit elementspezifisch (Moseleysches-Gesetz) [96]. 
Es besteht die Möglichkeit, dass verschiedene innere Schalen ionisiert werden können und 
dessen Lücken ebenfalls von unterschiedlichen Schalen wieder aufgefüllt werden können. 
Daraus resultiert für viele Elemente ein charakteristisches Spektrum von Röntgenlinien. 
Durch die Bestimmung der Energie der Röntgenquanten mithilfe eines Halbleiterdetektors 
kann jedem Energiewert ein Element zugeordnet werden, diese Art der Analyse wird als 
Energiedispersive Röntgenspektroskopie (EDX, energy dispersive X-ray spectroscopy) 
bezeichnet. Alternativ lässt sich die Wellenlänge der Röntgenstrahlung mithilfe eines 
Kristallspektrometers bestimmen, dann spricht man von der Wellenlängendispersiven 
Röntgenspektroskopie (WDX, wavelength dispersive X-ray spectroscopy). Zur quantitativen 
Bestimmung der Zusammensetzung einer Probe müssen Röntgenspektren von Standard- 
oder Referenzproben, deren Zusammensetzung bekannt ist, aufgenommen werden. Über 
das Verhältnis der Intensitäten der Peaks zweier Elemente ist eine quantitative Aussage 
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über die relative Zusammensetzung möglich. Gemäß den Gesetzen nach Cliff und Lorimer 
[94] sind die Elementkonzentrationen proportional zu ihren Linienintensitäten. 
 
b
A
BA
B
A
I
IK
C
C
,
= , (8) 
 
BAC ,  = Elementkonzentration von Element A bzw. B, 
BAI ,  = Integrierte Intensität des Röntgensignals, 
BAK ,  = Cliff-Lorimer-Konstante. 
 
In der vorliegenden Arbeit sind EDX-Analysen mithilfe des Analysesystems der Firma Oxford 
Instruments (Inca Energy) durchgeführt worden. 
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5 Einfluss der Herstellungsparameter auf die Lebensdauer von TBC-Systemen 
5.1 Oxidationsexperimente an Wärmedämmschichtsystemen 
An den in Kapitel 4 vorgestellten TBC-Systemen wurden zyklische Oxidationsexperimente 
bei 1025 °C und 1100 °C durchgeführt. Der Abbruch der zyklischen Oxidationsversuche 
erfolgte nach Versagen der Proben. Für alle untersuchten Probensysteme sind jeweils zwei 
zylindrische TBC-Proben in den Experimenten eingesetzt und untersucht worden. Mithilfe 
von Oxidationsexperimenten soll der Einfluss der in Kapitel 3 genannten Faktoren 
(Bondcoatzusammensetzung, Spritzverfahren TBC, etc.) auf die Lebensdauer eines TBC-
Systems bis hin zum Versagen untersucht werden. Die Durchführung der Versuche erfolgte 
wie in Kapitel 4 beschrieben. 
5.2 Zyklische Oxidationsversuche bei 1025 °C und 1100 °C 
Die Ergebnisse für die Lebensdauerversuche der zyklischen Oxidation bei 1025 °C sind im 
folgenden Säulendiagramm dargestellt (Abbildung 26). Für das EB-PVD System NNF 
(Bondcoat CoNiCrAlY mit Alitierung) sind statt zwei drei Proben ausgelagert worden, da 
diese Charge eine sehr starke Streuung in der Lebensdauer aufwies. Bei allen anderen 
Proben ist die Streuung der Lebensdauer sehr gering, das heißt, die Abweichung vom 
Mittelwert ist nicht größer als 10 bis 15 %. Daher sind keine zusätzlichen Proben ausgelagert 
worden. Die Darstellung der Lebensdauer aller TBC-Systeme erfolgt prozentual im Vergleich 
zum ebenfalls untersuchten Referenzsystem. Bei dem Referenzsystem handelt es sich um 
die Probe NKZ (Bondcoat CoNiCrAlY ohne Alitierung) mit APS-TBC-Beschichtung. Der 
Mittelwert der erreichten Lebensdauerwerte bei Versagen von NKZ wird als 100 % 
angenommen und alle Lebensdauerwerte werden zu diesem Wert in Relation gesetzt. 
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Abbildung 26: Säulendiagramm der erreichten Lebensdauer der untersuchten TBC-Systeme nach 
zyklischer Oxidation bei 1025 °C an Laborluft 
 
Die Proben können in zwei Gruppen, in das EB-PVD- und das APS-System, unterteilt 
werden. Innerhalb beider Gruppen werden unterschiedliche Variationen untersucht und 
direkt miteinander verglichen. Des Weiteren wird der Einfluss einiger Parameter nicht nur 
innerhalb der Gruppe, sondern auch mit Proben aus dem anderen TBC-System verglichen. 
Innerhalb der beiden Gruppen wird zusätzlich zwischen den verwendeten BCs CoNiCrAlY 
(schwarz/blau) oder NiCoCrAlY (grau/türkis) unterschieden. Im direkten Vergleich der beiden 
TBC-Systeme fällt auf, dass die untersuchten Proben mit einer EB-PVD-TBC erheblich 
schneller versagen als die Proben mit dem APS-TBC-System. Verglichen mit dem EBPVD-
TBC-System ist die Lebensdauer vergleichbarer Proben mit einer APS-TBC länger. 
 
Im EB-PVD-System (Abbildung 27) zeigt sich, dass die Lebensdauer der untersuchten 
Proben unabhängig von der Wahl des Bondcoattyps und der Schichtdicke (150 oder 300 µm) 
der TBC nur geringe Unterschiede zeigen. Abgesehen von der starken Streuung in der 
Lebensdauer von der ersten Probencharge NNF scheint nur das Applikationsverfahren des 
Bondcoats einen hier sichtbaren Einfluss auf die Lebensdauer zu haben. Die Probencharge 
NNJ mit dem Bondcoat NiCoCrAlY, welches mittels HVOF aufgebracht worden ist, besitzt 
dabei die kürzeste Lebensdauer aller hier untersuchten Proben. 
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Abbildung 27: Säulendiagramm der erreichten Lebensdauer der untersuchten EB-PVD-Systeme 
während der zyklischen Oxidation bei 1025 °C an Laborluft 
 
Die Ergebnisse der Lebensdauerwerte der APS-TBC-Systeme zeigen, dass die Proben-
charge NKX mit dem HVOF-Bondcoat die längste Lebensdauer aufweist (Abbildung 28). 
 
 
Abbildung 28: Säulendiagramm der erreichten Lebensdauer des untersuchten APS-Systems nach 
zyklischer Oxidation bei 1025 °C an Laborluft 
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Die einzelnen Auswirkungen der Parameter werden für beide Systeme in den folgenden 
Abschnitten getrennt voneinander betrachtet und untersucht. Des Weiteren haben im APS-
TBC-System auch die anderen untersuchten Parameter Schichtdicke, Alitierung und 
Bondcoattyp einen deutlich stärkeren Einfluss auf die Lebensdauer als im EB-PVD-TBC-
System (Abbildung 28). Ganz deutlich wird das hier für die Proben mit und ohne Alitierung 
(Abbildung 28; blaue Säulen). Proben mit dem alitierten Bondcoat CoNiCrAlY (NKS und 
NKV) versagen im Schnitt bei einer 30−50 % kürzeren Versuchszeit als die Referenzproben 
mit dem gleichen nicht alitierten Bondcoat (NKZ). Die Lebensdauer der 
Referenzprobencharge NKZ ist genauso lang wie die der Probe mit dem Bondcoat 
NiCoCrAlY (NKT) im APS-System. Auch die Schichtdicke der TBC hat hier bei beiden 
Bondcoattypen einen Einfluss auf die Lebensdauer. Sowohl für CoNiCrAlY (NKS und NKV) 
als auch für NiCoCrAlY (NKT und NKW) ist die Lebensdauer im APS-System mit der 
dünneren TBC (150 µm, NKV und NKW) ca. 20 % kürzer für Probenchargen mit der 300 µm 
dicken TBC (NKS und NKT). 
 
 
Abbildung 29: Säulendiagramm der erreichten Lebensdauer der untersuchten TBC-Systeme nach 
zyklischer Oxidation bei 1100 °C an Laborluft 
 
Zusätzlich sind vier der Probensysteme (NNF, NNG, NKS und NKT) auch bei der 
Temperatur 1100 °C an Laborluft zyklisch oxidiert worden (Abbildung 29). Weitestgehend 
entspricht das Ergebnis der zyklischen Oxidation bei 1100 °C der entsprechenden Versuche 
bei 1025 °C. Dadurch, dass hier die Streuung der ersten Probencharge NNF weniger stark 
ist, fällt hier tendenziell auf, dass die Zusammensetzung des Bondcoats auch einen Einfluss 
auf die Lebensdauer des EB-PVD-Systems hat. 
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5.3 Einfluss der Bondcoatzusammensetzung auf die Lebensdauer der TBC-Systeme 
Die Wahl der Bondcoatzusammensetzung beeinflusst erheblich die Morphologie der TGO. 
Für die hier untersuchten Bondcoatsysteme werden zwei sehr unterschiedliche Bondcoats 
eingesetzt und miteinander verglichen. Dabei handelt es sich einmal um ein kobaltbasiertes 
Bondcoat (CoNiCrAlY) und um ein nickelbasiertes Bondcoat (NiCoCrAlY). Beide Bondcoats 
besitzen zusätzlich einen hohen Yttriumgehalt und das nickelbasierte MCrAlY enthält 
zusätzlich Hafnium. Damit bei CoNiCrAlY die Bildung einer langsam wachsenden, 
homogenen Al2O3-Schicht gewährleistet wird, ist diese alitiert worden. Denn normalerweise 
neigen gerade kobaltbasierte Bondcoats mit einem niedrigen Aluminiumgehalt zur Bildung 
von Co/Ni-Spinellen. Die Betrachtung der Lebensdauer in Abhängigkeit von der Wahl des 
Bondcoats weist auf einige Auffälligkeiten hin (Abbildung 30). 
 
 
Abbildung 30: Säulendiagramm der erreichten Lebensdauer der untersuchten TBC-Systeme nach 
zyklischer Oxidation bei a) 1025 °C und b) 1100 °C an Laborluft 
 
Zunächst werden die Bondcoateinflüsse im EB-PVD-TBC-System näher betrachtet. Wegen 
der starken Streuung in der Lebensdauer der Probencharge NNF bei den Oxidations-
experimenten bei 1025 °C kann hier der Einfluss der Bondcoatzusammensetzung schwer 
abgeschätzt werden (Abbildung 30a). Nach der Auslagerung bei 1100 °C hingegen ist die 
Streuung in der Lebensdauer nicht so stark, sodass ein Trend, vom Einfluss der 
Bondcoatzusammensetzung auf die Lebensdauer, erkennbar ist (Abbildung 30b). Das TBC-
System (NNG) mit dem kobaltbasierenden Bondcoat CoNiCrAlY mit Alitierung und EB-PVD-
TBC hat eine längere Lebensdauer als das NiCoCrAlY-System. Versagte Proben zeigen 
auch ein stark unterschiedliches Oxidationsverhalten und eine ganz andere TGO-
Morphologie in Abhängigkeit von der Bondcoatzusammensetzung (Abbildung 31 und 32). 
Die Proben mit CoNiCrAlY und Alitierung weisen, wie erwartet, eine kompakte homogene 
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Al2O3-Schicht auf. Spinelle können hier nur nach Abplatzen der TGO als neue Schicht auf 
verarmten Bereichen des Bondcoats gefunden werden (Abbildung 31a). 
 
Abbildung 31: Querschliffe der EB-PVD-Systeme mit dem Bondcoat a) CoNiCrAlY (alitiert) und b) 
NiCoCrAlY nach Versagen bei 1025 °C 
 
In TBC-Systemen mit dem Bondcoat NiCoCrAlY kann aufgrund des hohen Gehalts an 
„reaktiven Elementen“ eine stark nach innen wachsende Oxidschicht mit „blumenkohl-
förmigen“ Aussehen gefunden werden (Abbildung 31b und 32b). Dabei fällt jedoch auf, dass 
die innere Oxidation bei der Auslagerung mit der höheren Temperatur (1100 °C) weniger 
stark ist als bei 1025 °C (Abbildung 32). 
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Abbildung 32: Querschliffe der EB-PVD-Systeme mit dem Bondcoat a) CoNiCrAlY (alitiert) und b) 
NiCoCrAlY nach Versagen bei 1100 °C 
 
Des Weiteren fällt auf, dass fingerartige Metalleinschlüsse aus dem alitiertem Bondcoat 
CoNiCrAlY in der TGO zu finden sind, sowohl nach der Auslagerung bei 1025 °C als auch 
bei 1100 °C (Abbildung 33), wobei diese bei der höheren Temperatur weniger stark 
ausgeprägt sind. 
 
 
Abbildung 33: Metalleinschlüsse und -finger aus dem Bondcoat CoNiCrAlY (alitiert) in die TGO nach 
zyklischer Oxidation a) bei 1025 °C und b) bei 1100 °C an Laborluft 
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Erfahrungsgemäß weisen EB-PVD-TBC-Systeme mit verzahnter bzw. rauer TGO/BC-
Grenzfläche eine längere Lebensdauer auf als Systeme mit einer glatten TGO/BC-
Grenzfläche [11]. Deswegen sollte das TBC-System mit dem Bondcoat NiCoCrAlY, welches 
zur Bildung einer solch rauen TGO/BC-Grenzfläche neigt, eine längere Lebensdauer auf-
weisen. Bei den Ergebnissen dieser Untersuchungen findet sich jedoch tendenziell das 
Gegenteil, die Versuchszeiten für CoNiCrAlY mit EB-PVD-TBC sind tendenziell länger 
(Abbildung 30). Bei der Auslagerung bei 1025 °C kann dies jedoch, aufgrund der starken 
Streuung in der Lebensdauer bei NNF nicht ganz genau belegt werden. Die 
Metalleinschlüsse, welche bei Systemen mit alitiertem CoNiCrAlY beobachtet wurden, 
können das Ergebnis für die Lebensdauerversuche der beiden Systeme erklären. Denn im 
Grunde genommen, führen sie genau wie eine in das Bondcoat reichende innere Oxidation 
zu einer Verzahnung der TGO mit dem Bondcoat. Die Rauigkeit der TGO/BC-Grenzfläche 
wird erhöht und ein ungehindertes Risswachstum entlang dieser Grenzfläche behindert. 
Beide Effekte, der Einschluss von Metallen aus dem Bondcoat und die innere Oxidation, ist 
bei 1100 °C nicht so stark ausgeprägt wie bei 1025 °C, somit ist hier die kürzere 
Lebensdauer nicht verwunderlich, zumal die TGO     eine höhere Wachstumsgeschwindigkeit 
besitzt als bei 1025 °C 
 
Im APS-TBC-System kommt noch ein weiterer Faktor hinzu, der die Deutung des Einflusses 
von der Bondcoatzusammensetzung auf die Lebensdauer erheblich erschwert, nämlich die 
Alitierung des Bondcoats CoNiCrAlY (Abbildung 30). Doch im Gegensatz zu den 
Lebensdauerergebnissen im EB-PVD-TBC-System hat das TBC-System mit dem Bondcoat 
NiCoCrAlY eine längere Lebensdauer im Vergleich zu den Proben mit alitiertem Bondcoat 
CoNiCrAlY (Abbildung 30). Des Weiteren fällt direkt auf, dass die Lebensdauer der beiden 
TBC-Systeme mit CoNiCrAlY und NiCoCrAlY als BC nach der Auslagerung bei 1025 °C 
ungefähr gleich lang sind, wenn CoNiCrAlY nicht alitiert ist (Abbildung 34). 
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Abbildung 34: Säulendiagramm der erreichten Lebensdauer der untersuchten APS-TBC-Systeme 
während zyklischer Oxidation bei 1025 °C an Laborluft 
 
Die Lebensdauer wird durch die Alitierung von CoNiCrAlY für das untersuchte System nicht, 
wie erhofft, verlängert, sondern verkürzt. So kann hier keine direkte Abschätzung des 
Einflusses auf die Lebensdauer durch den Bondcoattyp erfolgen. Für die Auslagerung bei 
1100 °C stand leider keine Probe mit CoNiCrAlY ohne Alitierung zur Verfügung, sodass auch 
hier der Einfluss des Bondcoattyps nicht betrachtet werden kann. Dafür wird im folgenden 
Abschnitt der Einfluss der Alitierung auf die Lebensdauer von APS-TBC-Systemen mit dem 
Bondcoat CoNiCrAlY näher untersucht. 
5.4 Einfluss der Alitierung bei CoNiCrAlY im APS-TBC-System 
Das Bondcoat CoNiCrAlY neigt aufgrund des geringen Aluminiumgehalts und des hohen 
Gehalts an Kobalt zur Spinellbildung [19, 97]. Die Bildung von Spinellen wirkt sich nachteilig 
auf die Lebensdauer von Wärmedämmschichtsystemen aus, da sie unter anderem ein viel 
größeres Volumen als Al2O3 besitzen und zu einer schnelleren Zunahme der TGO-
Schichtdicke und somit zu einem schnelleren Versagen führen können. Um solche 
Bondcoats besser vor unerwünschter Spinellbildung zu schützen, wird eine Alitierschicht in 
situ über eine chemische Gasphasenabscheidung appliziert und besteht im äußeren Bereich 
größtenteils aus der aluminiumreichen Phase β-NiAl [19, 98]. Um den Einfluss der Alitierung 
auf die Lebensdauer von TBC-Systemen mit dem Bondcoat CoNiCrAlY in den untersuchten 
Systemen einschätzen zu können, werden Proben mit einer APS-TBC mit und ohne 
Alitierung ausgelagert und untersucht. Abbildung 35 zeigt beide TBC-Systeme mit und ohne 
Alitierung im Anlieferungszustand. 
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Abbildung 35: REM-Aufnahmen von Querschliffen der APS-TBC-Proben a) mit (NKS) und b) ohne 
Alitierung (NKZ) im Anlieferungszustand 
 
Mithilfe der Alitierung des BC´s soll die Bildung einer homogenen Al2O3-TGO ohne Spinelle 
unterstützt werden. Folglich sollte damit die Lebensdauer solcher TBC-Systeme deutlich 
verlängert werden können. Wie schon in der Gesamtübersicht der Lebensdauer nach der 
zyklischen Oxidation gezeigt werden konnte (Abbildung 26, Kap. 5.3), verlängert sich die 
Lebensdauer des untersuchten Systems mithilfe der Alitierung jedoch nicht. Ganz im 
Gegenteil besitzt hier das TBC-System (NKZ) ohne Alitierung im Vergleich zu den alitierten 
Proben (NKS und NKV) die deutlich längere Lebensdauer (Abbildung 36). 
 
 
Abbildung 36: Säulendiagramm der erreichten Lebensdauer der APS-TBC-Systeme mit gleichem 
Bondcoat CoNiCrAlY alitiert und nicht alitiert während der zyklischen Oxidation bei 1025 °C an 
Laborluft 
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Eine Betrachtung der Querschliffe (Abbildung 37) nach dem Versagen zeigt deutlich, dass 
keine sehr starke Spinellbildung bei den alitierten Proben zu finden ist. Es hat sich, wie 
gewünscht, eine dünne und kompakte Al2O3-TGO gebildet. An einigen Stellen können nur 
geringe Mengen von Spinell, welche durch den Effekt der „Breakaway“-Oxidation gebildet 
wurde, beobachtet werden. Gerade nach langer Auslagerung verarmt Aluminium und dessen 
Aktivität sinkt unter den für die Al2O3 Bildung benötigten Wert. Tritt dieser Fall ein, beginnen 
sich andere Oxidverbindungen zu bilden, was als sogenanntes „Breakaway“ bezeichnet wird. 
Mit Ni und Co werden dann vornehmlich nicht schützende Oxide, wie Ni/Co-Spinelle unter 
der Al2O3-Schicht [19] gebildet, bevor die Oxidschicht abplatzt. Diese Spinelle sind als 
hellere Oxidbereiche in der TGO zu sehen (Detailansicht Abbildung 37a). 
 
 
Abbildung 37: REM-Aufnahmen der untersuchten APS-TBC-Proben mit a) alitiertem BC (NKS) und b) 
nicht alitierten BC (NKZ) nach zyklischer Oxidation bei 1025 °C an Laborluft bis zum Versagen 
 
Da es sich bei dem Bondcoat um eine kobaltbasierte MCrAlY-Schicht handelt bildet sich hier 
vornehmlich der Spinell Co(Al,Cr)2O4, wie EDX-Punktanalysen belegen (Abbildung 38). 
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Abbildung 38: a) EDX-Punktanalysen (Punkt 1 und 2) der gebildeten Spinelle auf der Probe mit nicht 
alitiertem CoNiCrAlY (NKZ) nach zyklischer Oxidation bei 1025 °C an Laborluft bis zum Versagen und 
b) die EDX-Spektren der untersuchten Stellen 
 
Im Falle der nicht alitierten Probe (NKZ) hat sich eine zweilagige TGO ausgebildet. Die helle 
obere Lage besteht vornehmlich aus kobalthaltigen Spinellen und bei der darunterliegenden 
dunkleren Oxidschicht handelt es sich um Al2O3 (Abbildung 37b). Bei niedrigen Gehalten von 
Aluminium im Bondcoat kann die Bildung von homogenem Al2O3 nicht aufrechterhalten 
werden und die Bildung einer schnell wachsenden Schicht, welche aus gemischten Oxiden, 
wie NiO, Al2O3 und (Co,Ni)(Al,Cr)2O4 besteht, ist die Folge [19]. Diese Art der Oxidation 
geschieht vornehmlich, wenn anstatt der β-NiAl-Phase γ´-Ni3Al als Aluminiumoxidbildner 
fungiert [19]. Es entsteht eine Oxidschicht mit sogenannten transienten Oxiden, NiO und 
(Co,Ni)(Al,Cr)2O4 und darunter befindet sich eine homogene Schicht aus Al2O3 [97, 99]. An 
der Grenzfläche von der TGO zum Bondcoat ist der Partialdruck von Sauerstoff niedriger als 
an der TBC/TGO-Grenzfläche, somit wird in der unteren Lage vorzugsweise Al2O3 gebildet 
und darüber die Spinelle. Kann das Aluminiumoxid eine geschlossene Schicht bilden, so 
können große Kationen wie Kobalt und Nickel nicht mehr zur Oberfläche diffundieren und 
oxidieren. Somit wächst dann nur noch die untere Lage mit Al2O3 weiter. Da die TBC-Probe 
mit nicht alitiertem BC trotz nachweislicher Spinellbildung länger lebt als das System mit 
alitiertem BC, müssen andere Effekte einen stärkeren Einfluss auf die Lebensdauer dieser 
beiden Probensysteme besitzen. Dazu bieten sich zwei miteinander zusammenhängende 
Erklärungen an, warum hier ein solches Verhalten in der Lebensdauer beobachtet werden 
kann. Gerade APS-TBCs sind auf eine gute Haftung durch eine mechanische Verzahnung 
angewiesen. Es ist jedoch möglich, dass eine Alitierung die Haftung der TBC zum Bondcoat 
hin verschlechtert. Eine Betrachtung der Grenzfläche von Alitierung zur TBC im 
Anlieferungszustand zeigt, dass an vielen Stellen ein deutlicher Spalt zwischen den beiden 
Schichten zu sehen ist (Abbildung 39a). Bilden sich nun Risse in der TGO während einer 
zyklischen Oxidation, können diese in die Metall/Oxid-Grenzfläche übergehen, ein Versagen 
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des Systems würde somit schneller eintreten. Die Verschlechterung der Haftung kann somit 
dazu führen, dass der positive Effekt, die Bildung einer möglichst homogenen und 
spinellfreien TGO durch eine Alitierung, überwiegend aufgehoben wird. 
 
 
Abbildung 39: REM-Aufnahmen und Analytik (EDX bzw. Kathodolumineszenz) an der Grenzfläche 
zwischen Bondcoat und TBC: Querschliffe der Probe mit a) alitiertem BC (NKS) und b) mit nicht 
alitierten BC (NKZ) nach zyklischer Oxidation bei 1025 °C an Laborluft bis zum Versagen 
 
Die Untersuchung der Grenzfläche von Bondcoat zur TBC im Anlieferungszustand mithilfe 
von analytischen Methoden wie Kathodolumineszenz und EDX zeigt, dass im Falle der nicht 
alitierten Probe (NKZ) Aluminiumoxid an der Bondcoatoberfläche gefunden werden kann 
(Abbildung 39b). Die alitierten Proben zeigen keine Bildung von Al2O3, die EDX-Analyse 
zeigt deutlich die Abwesenheit von Oxiden an der Grenzfläche. Bevor Rundproben mit einer 
Alitierung und/oder mit einer TBC versehen werden, erfahren sie eine Vakuumwärme-
behandlung. Unter diesen Bedingungen ist es möglich, dass eine Oxidation von Aluminium 
an der Oberfläche stattfindet. Da nach einer Alitierung keine Wärmebehandlung vor dem 
Aufbringen der TBC mehr durchgeführt wird, kann hier kein Aluminiumoxid mehr gebildet 
werden. Das schon vorhandene Al2O3 in der nicht alitierten Probe könnte in der zyklischen 
Oxidation die schnelle Bildung einer geschlossenen Al2O3-Schicht erleichtern und somit 
verhindern, dass in der oberen Lage der TGO allzu viel Spinell gebildet wird. Somit wäre es 
möglich, dass dieses TBC-System trotz Spinellbildung eine längere Lebensdauer im 
Vergleich zu den alitierten Proben aufweisen kann. Des Weiteren ist bekannt, dass sich 
durch das Alitierverfahren Alkalisulfate an der Bondcoatoberfläche niederschlagen können, 
welche diese für Heißgaskorrosion anfällig macht und somit ebenfalls die Lebensdauer 
herabsetzen können [98, 100]. Diese konnten mit den hier durchgeführten Analyseverfahren 
jedoch nicht nachgewiesen werden, so dass dieser Effekt nicht näher behandelt werden 
kann. In den TBC-Systemen mit alitiertem BC kann im Vergleich zu den nicht alitierten 
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Proben zusätzlich eine wiederholte Rissbildung ("Repeated Cracking") vornehmlich an den 
Erhebungen des BCs beobachtet werden [76] (Abbildung 40). 
 
 
Abbildung 40: Wiederholte Rissbildung ("Repeated Cracking") an verschiedenen Stellen an der 
TGO/BC-Grenzfläche der TBC-Probe mit alitiertem CoNiCrAlY nach zyklischer Oxidation bei 1025 °C 
bis zum Versagen 
 
Das "Repeated Cracking" kann ebenfalls ein Hinweis auf eine schlechtere Haftung der TGO 
bei den Proben mit alitiertem BC sein. Die im vorangegangenen Kapitel 5.3 gefundene 
Bildung der metallischen Einschlüsse aus dem Bondcoat in die TGO kann auch bei alitierten 
CoNiCrAlY Proben mit einer APS-TBC beobachtet werden, jedoch nicht bei den Proben 
ohne eine Alitierung (Abbildung 41). 
 
 
Abbildung 41: a) Metalleinschlüsse und -finger in der TGO bei alitiertem CoNiCrAlY (NKS) und b) 
keine Bildung solcher Einschlüsse und Finger bei nicht alitiertem CoNiCrAlY (NKZ) 
 
Hier zeigt sich, dass die Bildung dieser Metallfinger und -einschlüsse aus dem Bondcoat in 
die TGO mit der Alitierung zusammenhängt. Denn sonst müsste dieser Effekt auch bei den 
nicht alitierten Proben auftreten. Die genaue Ursache, welche zur Bildung dieser Metallfinger 
führt, und auch der Einfluss auf die Lebensdauer im APS-TBC-System konnte bisher noch 
nicht geklärt werden. Im nachfolgenden Kapitel 6.1 wird auf diesen Effekt nochmals näher 
eingegangen. 
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5.5 Einfluss der Wärmedämmschichtdicke (300/150 µm) auf die Lebensdauer 
Für vier der zur Verfügung stehenden Systeme sind zusätzlich zwei verschiedene TBC-
Schichtdicken, 150 und 300 µm, untersucht worden. Die unterschiedlich dicken TBCs, 
sowohl die EB-PVD- wie auch die APS-Wärmedämmschichten, sind auf beide 
Bondcoatvarianten CoNiCrAlY und NiCoCrAlY aufgebracht und ausgelagert worden. Dabei 
ist beim Bondcoat CoNiCrAlY nur das alitierte System verwendet und untersucht worden. 
Abbildung 42 zeigt die Lebensdauer beider TBC-Systeme mit unterschiedlicher TBC-
Schichtdicke. Auffällig ist, dass die Schichtdicke keinen nennenswerten Einfluss auf die 
Lebensdauer der hier untersuchten EB-PVD-Systeme hat, APS-TBC-Systeme zeigen 
dahingegen eine deutliche Schwankung in der Lebensdauer in Abhängigkeit von der 
Schichtdicke. Das APS-System hat mit beiden hier untersuchten Bondcoatvariationen mit der 
150 µm dicken TBC eine ca. 20 % kürzere Versuchszeit als die Systeme mit der dickeren 
TBC (Abbildung 42). 
 
 
Abbildung 42: Relative Lebensdauer von TBC-Systemen mit unterschiedlicher Schichtdicke der 
Wärmedämmschicht während zyklischer Oxidation bei 1025 °C an Luft 
 
Man nimmt an, dass die Geschwindigkeit der Temperaturabsenkung von der äußeren 
Grenze der TBC zum Inneren der Gasturbinenschaufel proportional zur Wärmedämm-
schichtdicke ist [15]. Somit werden dickere Wärmedämmschichten bevorzugt, doch die 
mögliche maximale Dicke ist durch verschiedene andere Faktoren begrenzt. Dabei spielen 
für zunehmend dickere Schichten zum einen die daraus resultierende Gewichtszunahme 
einzelner Komponenten und eine Erhöhung der Belastungsenergie eine Rolle. Zum anderen 
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wird durch eine stärker isolierende Wirkung der TBC die Temperatur an deren Oberfläche 
erhöht, was zum Sintern führen kann [15]. Das Versagen von TBC-Systemen tritt während 
der Abkühlung von der Oxidationstemperatur, in diesem Fall 1025 °C, auf Raumtemperatur 
ein. Keramik, TGO und Substrat besitzen unterschiedliche Ausdehnungskoeffizienten, die 
beim Abkühlen Spannungen verursachen. Ein schnelles Abkühlen nach der Oxidation erhöht 
die Eigenspannungen aufgrund thermischer Spannungen. Wenn die thermische Spannung 
groß genug wird, entlädt sie sich in der Bildung von Rissen und führt zum Versagen des 
Wärmedämmschichtsystems. Die Schichtdicke der TBC ist ausschlaggebend für die Stärke 
der Isolationswirkung, welche sich auch auf die Abkühlgeschwindigkeit der Probe auswirkt 
[100]. Die Proben mit der 150 µm dicken TBC kühlen folglich schneller ab und sind den 
thermisch induzierten Spannungen stärker ausgeliefert, welche letztendlich zum früheren 
Versagen führt. Dies ist somit die wahrscheinlichste Erklärung, warum die Rundproben mit 
der dünneren TBC früher versagen. Dennoch wird in diesem Kapitel die Mikrostruktur der 
versagten Proben genauer betrachtet. Die Oxidschichtmorphologie der TBC-Proben mit 
unterschiedlicher TBC-Schichtdicke nach dem Versagen bei der zyklischen Oxidation, zeigt 
bei allen Proben einen sehr ähnlichen Rissverlauf (Abbildung 43). 
 
 
Abbildung 43: Querschliffe (REM) der versagten APS-TBC-Systeme nach zyklischer Oxidation bei 
1025 °C an Luft. a) und b) TBC-System mit dem Bondcoat CoNiCrAlY; c) und d) TBC-System mit dem 
Bondcoat NiCoCrAlY 
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Ebenso ist die Oxidschichtmorphologie in beiden TBC-Systemen unabhängig von der Dicke 
der Wärmedämmschicht vergleichbar, wie zu erwarten, da die Proben unter isothermen 
Bedingungen oxidiert wurde. Die Messungen der TGO-Schichtdicke der Systeme mit 
unterschiedlich dicker TBC mithilfe des Programms analySIS pro 5.0 [93] zeigen deutlich, 
dass sich die Oxidschichtdicken kaum unterscheiden (Tab. 8). Die raue Oberfläche und das 
stark unterschiedliche Rauigkeitsprofil erschweren jedoch eine genaue Schicht-
dickenbestimmung der TGO, was auch die hohe Standardabweichung σ belegt. Eine 
Aussage, ob die unterschiedliche Wärmedämmschichtdicke einen Einfluss auf die 
Oxidschichtdicke bei unterschiedlicher Lebensdauer besitzt, kann weitest gehend 
ausgeschlossen werden. 
 
Tabelle 8: Vermessung der Schichtdicke der TGO für APS-TBCs mit a) CoNiCrAlY und b) NiCoCrAlY 
 CoNiCrAlY, alitiert NiCoCrAlY 
APS-TBC 300 µm (NKS) 150 µm (NKV)  300 µm (NKT) 150 µm (NKW)  
Lebensdauer /% 71 % 54 % 99 % 77 % 
TGO-Dicke /µm 11,02 10,18 11,81 15,56 
σ /µm 1,83 0,75 1,19 1,68 
 
Einer der Querschliffe nach Versagen zeigt bei geringer Vergrößerung, dass das 
Rauigkeitsprofil beider APS-TBC-Systeme sich voneinander unterscheidet (Abbildung 44). 
Die BC/TB-Grenzfläche weist im APS-TBC-System mit der 150 µm dicken TBC eine höhere 
Rauigkeit im Vergleich zum anderen System (NKT) auf. 
 
 
Abbildung 44: Querschliffe (REM) der versagten APS-TBC-Systeme nach zyklischer Oxidation bei 
1025 °C an Luft. a) 300 µm TBC (NKT) und b) 150 µm TBC (NKW) mit dem Bondcoat NiCoCrAlY 
 
Im klassischen Versagensmechanismus der APS-TBC-Systeme entstehen Risse durch 
Zugspannungen an den Erhebungen des Bondcoats [10]. Von dort aus gehen die Risse 
durch die TGO und anschließend in die TBC über. Haben sie die Keramik erreicht, ist das 
Risswachstum abhängig von der "Qualität" der Keramik [10]. Das heißt neben dem 
Wachstums- und Oxidationsverhalten der TGO spielen andere mikrostrukturelle Parameter 
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eine Rolle beim Risswachstum und bei der Lebensdauer von APS-TBC-Systemen. Frühere 
Arbeiten haben gezeigt, dass es zum einen eine zeitliche Abhängigkeit von Risslängen in 
APS-TBC-Systemen gibt [101] und zum anderen, dass die Rauigkeit ein mitbestimmender 
Faktor bei der Länge der Lebensdauer ist [78]. Ist die Rauigkeit höher und somit die Distanz 
zwischen den einzelnen Erhebungen kürzer wie beispielsweise hier im APS-TBC-System mit 
der dünneren TBC, so wird weniger Zeit benötigt, damit die Risse durch die TBC hindurch 
zusammenwachsen können. Dies liefert somit eine weitere Erklärung warum die 
Lebensdauer im APS-TBC mit der dünneren TBC ca. 20 % kürzer ist. Diese Erklärung kann 
analog für das APS-TBC-System mit dem alitierten BC CoNiCrAlY angewendet werden, da 
dort ebenfalls minimale Unterschiede im Rauigkeitsprofil gefunden werden können. 
 
EB-PVD-Wärmedämmschichten besitzen eine kolumnare Mikrostruktur mit einer hohen 
Dehnungstoleranz parallel zur Probenoberfläche und eine höhere Wärmeleitfähigkeit 
senkrecht zur Oberfläche (Abbildung 45). 
 
 
Abbildung 45: Querschliffe der EB-PVD-Systeme mit a) einer 300 µm und b) 150 µm dicken TBC im 
Anlieferungszustand 
 
Auftretende Spannungsspitzen während des Abkühlprozesses können hier besser 
abgefangen werden. Aufgrund dieser kolumnaren Mikrostruktur ist auch die Abkühl-
geschwindigkeit nicht so stark abhängig von der Schichtdicke der TBC wie bei der APS-TBC. 
Folglich hat eine unterschiedlich dicke TBC kaum einen Einfluss auf die Lebensdauer der 
untersuchten EB-PVD-TBC-Systeme, wie die Ergebnisse zyklischer Oxidationsunter-
suchungen zeigen (Abbildung 42). 
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5.6 Einfluss des Herstellungsverfahrens des Bondcoats NiCoCrAlY (HVOF/LPPS) 
Die Untersuchungen der Lebensdauer von TBC-Systemen, deren NiCoCrAlY BC mit unter-
schiedlichen Spritzverfahren aufgebracht worden sind, zeigen deutlich, dass die Appli-
kationsverfahren des Bondcoats einen direkten Einfluss auf das Versagen haben (Abbildung 
46). Das Spritzverfahren besitzt einen deutlichen Einfluss auf die Lebensdauer von EB-PVD- 
und einen weniger starken auf die von APS-Systemen. Wobei angemerkt werden muss, 
dass die Applikation des BCs mittels HVOF sich im APS-System positiv und im EB-PVD-
System negativ auf die Lebensdauer auswirkt. Anders als die anderen untersuchten 
Parameter, ist die Verlängerung der Lebensdauer von Wärmedämmschichtsystemen 
generell mit der Zusammensetzung und dem Wachstum der TGO eng verbunden [15].  
 
 
Abbildung 46: Relative Lebensdauer der TBC-Systeme hergestellt mit unterschiedlichen 
Spritzverfahren für das Bondcoat NiCoCrAlY während zyklischer Oxidation bei 1025 °C an Laborluft 
 
Querschliffe versagter Proben mit unterschiedlich gespritzten Bondcoats zeigen starke 
Unterschiede in der Oxidschichtmorphologie nach der zyklischen Oxidation bei 1025 °C an 
Luft (Abbildung 47). Das LPPS gespritzte Bondcoat weist eine stark nach innen wachsende 
Oxidschicht mit in das BC mündender innerer Oxidation auf (Abbildung 47a und c). Des 
Weiteren können in der TGO vom LPPS-Bondcoat neben Al2O3 auch andere Oxide 
nachgewiesen werden. 
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Abbildung 47: Querschliffe der versagten TBC-Systeme mit a) bzw. c) LPPS-BC und b) bzw. d) mit 
HVOF-BC nach zyklischer Oxidation bei 1025 °C an Laborluft 
 
Diese Beobachtung trifft sowohl für die Proben mit APS-TBC, als auch mit EB-PVD-TBC zu. 
Mithilfe von EDX kann ein Teil der hellen Bereiche in der TGO von LPPS gespritzten BCs als 
yttrium- und hafniumreiche Oxide identifiziert werden (Abbildung 48). 
 
 
Abbildung 48: EDX-Untersuchungen an REM-Aufnahmen des versagten LPPS-BC-Systems (BC: 
NiCoCrAlY) nach zyklischer Oxidation bei 1025 °C an Laborluft 
 
Das mittels HVOF gespritzte Bondcoat hingegen bildet eine dünnere und kompaktere TGO, 
die nicht so stark nach innen wächst (Abbildung 47a und c). Auch hier können Oxide 
innerhalb des BC´s nachgewiesen werden, diese verlaufen im Gegensatz zu einer inneren 
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Oxidation jedoch schlierenförmig durch das Bondcoat und ist überwiegend nicht mit der TGO 
verwachsen. Die für die LPPS hergestellten BCs beobachtete Oxidmorphologie ist typisch für 
Haftvermittlerschichten, wie NiCoCrAlY. Dieses Bondcoat verfügt sowohl über einen hohen 
Gehalt an Hafnium und Yttrium sowie einen geringen Sauerstoffgehalt. Die „reaktiven 
Elemente“ Yttrium und Hafnium werden in größeren Mengen in die Oxidschicht mit eingebaut 
und stellen so dem Sauerstoff schnelle Diffusionswege zur Verfügung [43, 55–59]. Die Folge 
ist eine beschleunigte, nach innen wachsende Oxidschicht. Da für die HVOF-Schichten kein 
solches Oxidationsverhalten beobachtet werden kann, sind die „reaktiven Elemente“ nicht in 
die TGO eingebaut worden und befinden sich in gebundener Form im Bondcoat. Der Grund 
ist, dass während eines HVOF-Spritzvorganges die eingetragene Sauerstoffmenge in das 
Bondcoat um ein Vielfaches höher ist als beim LPPS-Spritzverfahren. Dieser Sauerstoff kann 
während des Beschichtungsverfahrens mit den „reaktiven Elementen“ reagieren und bildet 
Oxide, die als Schlieren zwischen den einzelnen Bondcoatlagen zu sehen sind (Abbildung 
47b und d). Dass die Oxide schon vor der zyklischen Auslagerung, also während des 
Herstellungsprozesses entstanden sind, belegen die Querschliffe der HVOF-BC-Proben im 
Anlieferungszustand deutlich (Abbildung 49), denn auch dort sind die Oxidschlieren schon 
vorhanden. 
 
 
Abbildung 49: Ausschnitt aus dem HVOF-Bondcoat (NiCoCrAlY) der a) EB-PVD- und b) APS-Proben 
im Anlieferungszustand 
 
Des Weiteren fällt beim HVOF-BC im Anlieferungszustand auf, dass die untere Schicht des 
Bondcoats ein homogeneres Zweiphasensystem mit wenig oxidischen Einschlüssen aufweist 
als der obere Teil der BC-Schicht (Abbildung 49a). Der Grund liegt darin, dass das Bondcoat 
aus Pulvern mit verschieden großer Körnung hergestellt worden ist. Für den unteren Bereich 
war die Körnung feiner, für den Erhalt einer genügend rauen Oberfläche sind Pulver mit 
gröberer Körnung für die oberen Lagen des Bondcoats verwendet worden. Yttriumhaltige 
Oxide zeigen deutliche (charakteristische) Kathodolumineszenz. Entsprechende Unter-
suchungen haben ergeben, dass es sich bei den Einschlüssen teilweise um oxidische 
Verbindungen mit Yttrium handelt (Abbildung 50). 
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Abbildung 50: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme des Querschliffes (a) und 
Kathodolumineszenzbild (b) eines HVOF-Bondcoats NiCoCrAlY im Anlieferungszustand 
 
Somit ist ein Großteil der „reaktiven Elemente“ vor der zyklischen Oxidation bereits 
gebunden und das Oxidwachstum ist dementsprechend langsamer und ohne starke innere 
Oxidation. Die Bildung der hier beobachteten, kompakten TGO mit ebenerer Grenzfläche 
zum BC hin ist die Folge (Abbildung 47b und d). 
 
Für beide TBC-Systeme spielen Spannungen in der Keramik und auch in der TGO eine 
wichtige Rolle für die Lebensdauer. Für EB-PVD-Systeme sind die Spannungen in der TBC 
jedoch gering im Vergleich zu denen in der TGO, sodass selten das Versagen in der TBC 
selbst auftritt [15]. Das Versagen von EB-PVD-Wärmedämmschichtsystemen tritt im 
Allgemeinen durch ein Versagen an der Grenzfläche von Bondcoat zum TGO ein. Die durch 
die Abkühlung aus einem spannungsfreien Zustand im Zyklierprozess auftretenden 
Spannungen können über die elastische Dehnungsenergie G0 ausgedrückt werden [15]: 
 
( )
Ox
OxOxOx
E
hG
2
0
1 σν ⋅⋅−
= , (9) 
mit νOx = Poissonradius, 
 hOx = TGO-Schichtdicke, 
 σOx = Thermische Belastung durch unterschiedliche Ausdehnungskoeffizienten 
und EOx = Elastizitäts-Modul. 
 
Es wird deutlich, dass die Schichtdicke der TGO somit ein entscheidender Faktor für die 
Lebensdauer ist. Nimmt die Schichtdicke zu, steigt auch die elastische Dehnungsenergie G0. 
Ab einer kritischen Schichtdicke übersteigt diese dann die Widerstandsfähigkeit des Systems 
und resultiert in einer Rissbildung. Spannungen an den Grenzflächen zwischen TBC, BC und 
TGO werden lokal stark von den thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Metall und 
Keramik beherrscht. Zudem wirken am BC/TGO-Interface größere Zugspannungen, 
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aufgrund ihrer unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten, und fördern dort 
die Rissbildung. Zusätzlich kommt noch hinzu, dass das Bondcoat vor dem Aufbringen der 
TBC geglättet wird, sodass Risse bei einer glatten BC/TGO-Grenzfläche ungehindert 
fortlaufen können [15]. Abbildung 51b zeigt diesen typischen Versagensmechanismus im 
HVOF-BC-System mit glatter BC/TGO-Grenzfläche. Eine stark nach innen wachsende 
Oxidschicht und die innere Oxidation führt hingegen zur Bildung einer verzahnten 
Grenzfläche, sodass Risse zum einen nicht mehr ungehindert durchlaufen können. Die 
auftretende Verzahnung der TGO in das Bondcoat verursacht „out-of-plane“-Spannungen 
normal zum BC/TGO-Interface, welche während thermischer Zyklierung zunehmen [102]. 
Diese beiden Faktoren resultieren in einen Wechsel im Versagensmechanismus. Die 
Rissbildung erfolgt dann an der TGO/TBC-Grenzfläche und die TBC platzt ohne die TGO ab 
(Abbildung 51a). 
 
 
Abbildung 51: Querschliffe versagter EB-PVD-TBC-Systeme mit a) LPPS-BC und b) HVOF.BC nach 
zyklischer Oxidation bei 1025 °C an Luft 
 
Im APS-TBC-System, welches mit dem LPPS-verfahren gespritzt worden ist, bewirken der 
Einfluss von ungebundenen Yttrium und Hafnium und die daraus resultierende starke innere 
Oxidation eine Verlängerung die Lebensdauer. Die Ursache für die verkürzte Lebensdauer 
bei LPPS-BC-Systemen aufgrund der inneren Oxidation beruht auf dem Ver-
sagensmechanismus für APS-TBC-Systeme (vgl. Kap. 2.4.6). Enthalten Bondcoats viele 
ungebundene „reaktive Elemente“, wie Yttrium und Hafnium, so diffundieren sie über den 
kürzesten Weg zur BC/TGO-Grenzfläche, somit bilden sich die Oxide vornehmlich an den 
konkaven Bereichen der Bondcoatoberfläche. Diese besitzen keinen großen Widerstand bei 
der Rissentstehung und -wachstum (Abbildung 52). 
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Abbildung 52: Rissverlauf im LPPS-BC-System mit APS.TBC und starker innerer Oxidation; 
Querschliff der versagten TBC mit LPPS-BC (NKT) nach zyklischer Oxidation bei 1025 °C an Luft 
 
Somit wird ein schnelleres Versagen begünstigt im Vergleich zu den HVOF-Bondcoats, die 
keine verstärkte innere Oxidation in den konkaven Bereichen an der BC/TGO-Grenzfläche 
aufweisen. 
 
 
Abbildung 53: Rissverlauf im HVOF-BC-System mit APS-TBC; Querschliff der versagten HVOF-BC-
Rundproben (NKX) nach zyklischer Oxidation bei 1025 °C an Luft 
 
Die Untersuchung der Auswirkungen unterschiedlicher Applikationsverfahren des BCs von 
APS- und EB-PVD-Systemen hat deutlich gezeigt, dass der Wechsel des Spritzverfahrens 
nicht generell eine gleiche Auswirkung auf die Lebensdauer der untersuchten TBC-Systeme 
besitzt. (Für alle hier getroffenen Aussagen und auch gemachten Beobachtungen gilt, dass 
immer mehrere Faktoren ausschlaggebend sind für die Verbesserung der Lebensdauer.) 
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5.7 Vorhersagbarkeit der Lebensdauer der untersuchten TBC-Systeme 
Aufgrund hoher Herstellungskosten von Gasturbinenkomponenten ist es erforderlich, die 
Lebensdauer anhand von Modellen vorherzusagen, die durch entsprechende 
Untersuchungen entwickelt werden müssen. Die Entwicklung eines solchen Modells setzt 
unter anderem die Kenntnis physikalischer und mechanischer Eigenschaften als Funktion 
von Temperatur und der Verformungsgeschwindigkeit voraus. Dabei hilft die Kenntnis von 
Versagensmechanismen für bestimmte TBC-Systeme unter den maßgeblichen 
Betriebsbedingungen [102]. 
 
Über die hier durchgeführten Lebensdauerexperimente lässt sich der Einfluss einzelner 
Faktoren (Schichtdicke TBC, Alitierung, Applikationsverfahren, etc.) auf die untersuchten 
TBC-Systeme feststellen. Dabei lässt sich zunächst die generelle Aussage treffen, dass die 
Lebensdauer der hier untersuchten EB-PVD-Systeme wesentlich kürzer ist, als die der 
untersuchten APS-TBC-Systeme (Abbildung 54). 
 
 
Abbildung 54: Relative Lebensdauer der untersuchten TBC-Systeme während zyklischer Oxidation bei 
1025 °C an Laborluft 
 
Für den Erhalt eines TBC-Systems, welches unter den angenommenen Bedingungen eine 
ausreichend lange Lebensdauer besitzt, ist der entsprechende Einfluss von den Faktoren 
wie Zusammensetzung und Applikationsverfahren des Bondcoats, Alitierung und die 
Schichtdicke der TBC einzeln betrachtet worden. Dabei übt die Schichtdicke der TBC keinen 
starken Einfluss auf die Lebensdauer der EB-PVD-Systeme aus. Ein Zusammenhang 
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zwischen unterschiedlicher Lebensdauer bis zum Versagen und der Wahl des Bondcoats 
konnte nicht eindeutig geklärt werden, da aufgrund der Variation vieler anderer Faktoren, ein 
direkter Vergleich erschwert worden ist. Beim EB-PVD-System neigt ein Probensystem zu 
einer starken Streuung in der Lebensdauer und zusätzlich musste auch der Effekt der 
Alitierung vom Bondcoat CoNiCrAlY betrachtet werden, welches einen direkten Vergleich der 
Auswirkungen durch Variation der BC-Zusammensetzung schwierig macht. Für das EB-
PVD-System konnte jedoch für die Auslagerung bei 1100 °C eine längere Lebensdauer für 
das Bondcoat CoNiCrAlY im Vergleich zum Bondcoat NiCoCrAlY beobachtet werden. 
Frühere Untersuchungen von Toscano [103] bestätigen diese Beobachtung. Die längere 
Lebensdauer von CoNiCrAlY-Bondcoats unter einer EB-PVD-TBC wurde durch die bessere 
Haftung des kobaldbasierten Bondcoats im Vergleich zum NiCoCrAlY-BC begründet [103]. 
Des Weiteren ist bei 1100 °C die innere Oxidation und die damit einhergehende Bildung 
einer rauen TGO/BC-Grenzfläche von NiCoCrAlY-BC´s sehr gering, sodass dieser positive 
Effekt der „reaktiven Elemente“ verloren geht. Durch fehlende Verzahnung der Grenzfläche 
und die Bildung einer schneller wachsenden inhomogeneren TGO ist die Lebensdauer von 
Systemen mit NiCoCrAlY bei 1100 °C folglich kürzer als die vom Bondcoat CoNiCrAlY. Der 
Effekt einer Alitierschicht für das Bondcoat CoNiCrAlY ist nur für das APS-TBC-System 
untersucht worden, für die EB-PVD-Rundproben konnte hier keine Aussage getroffen 
werden. Ganz anders sieht das für die Wahl des Applikationsverfahrens für das Bondcoat 
aus. Dieses hat einen sehr starken Einfluss auf die beiden hier betrachteten TBC-Systeme, 
wobei die Verwendung eines HVOF-BCs für ein EB-PVD-TBC-System einen negativen und 
für ein APS-TBC-System einen positiven Einfluss auf die Lebensdauer ausübt. Nur im APS-
TBC-System konnte die Auswirkung einer Alitierung bei dem Bondcoat CoNiCrAlY auf die 
Länge der Lebensdauer betrachtet werden. Die Lebensdauer von TBC-Systemen mit dem 
Bondcoat CoNiCrAlY konnte mit einer Alitierung nicht verlängert werden. Das nominell 
gleiche System mit dem Bondcoat CoNiCrAlY ohne Alitierung versagte nach deutlich 
längerer Versuchszeit, welche fast genauso lang war wie die des Systems mit dem 
NiCoCrAlY-Bondcoat. 
 
Die hier untersuchten Faktoren in Hinblick auf die Lebensdauer von TBC-Systemen geben 
jedoch keinen eindeutigen Hinweis darauf, warum EB-PVD-TBC-Systeme hier eine generell 
kürzere Lebensdauer aufweisen als APS-TBC-Systeme. Eine Betrachtung der Schichtdicke 
der TGO nominell gleicher Systeme mit unterschiedlicher TBC nach Versagen verweisen 
darauf, dass eine vergleichbar dicke Oxidschicht, bei welcher ein Versagen sehr 
wahrscheinlich eintritt, in EB-PVD-Systemen viel schneller erreicht wird als bei APS-
Systemen (Tab. 9). In APS-TBC-Systemen ist dafür nur die kompakte Oxidschicht an der 
Oberfläche ohne Berücksichtigung der inneren Oxidation gemessen worden. Auf die Art der 
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Schichtdickenvermessung der TGO beider TBC-Systeme wird im nachfolgenden Kapitel 1 
noch genauer eingegangen. 
 
Tabelle 9: Vermessung der Schichtdicke der TGO mit unterschiedlicher TBC 
TBC-System (BC: CoNiCrAlY, alitiert) EB-PVD-TBC APS-TBC (NNF) (NKS) 
Lebensdauer 35 % 71 % 
Schichtdicke TGO / µm 9,75 8,90 
Standardabweichung σ /µm 0,22 0,76 
 
Basierend auf den hier vorangegangenen Untersuchungen lässt sich zusammenfassend 
feststellen, dass sich für die hier untersuchten Systeme die längste Lebensdauer mit der 
Verwendung einer APS-TBC erzielen lässt. Des Weiteren konnte mit der Kombination der 
APS-TBC mit einem HVOF gespritzten Bondcoat die Lebensdauer sogar noch verbessert 
werden. Doch auch die Verwendung der LPPS-Bondcoats NiCoCrAlY und CoNiCrAlY 
zeigten Ergebnisse mit einer zufriedenstellenden Lebensdauer. Die hier untersuchten TBC-
Systeme mit EB-PVD Wärmedämmschicht hatten von allen betrachteten TBC-Systemen die 
kürzesten Lebensdauern. Dabei ist es wichtig anzumerken, dass noch weitere her-
stellungsbedingte Schritte und/oder Parameter einen Einfluss auf die Lebensdauer besitzen. 
Im nachfolgenden Kapitel 1 wird darum auch noch der Einfluss unterschiedlicher Hersteller 
von TBC-Systemen auf die Lebensdauer näher betrachtet. Neben der Oxidschicht-
morphologie ist auch die Wachstumsgeschwindigkeit der TGO ein kritischer Faktor für die 
Lebensdauer eines TBC-Systems ist [10]. Daher wird auch auf diesen Punkt in Kapitel 1 
noch einmal genauer eingegangen. 
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6 Oxidationskinetik und Wachstumsmechanismus der TGO 
Das Versagen von TBC-Systemen hängt für beide Arten der hier betrachteten APS- und EB-
PVD-TBC stark vom Wachstumsmechanismus der TGO ab. Die Wachstumsrate von Al2O3 
verläuft nach einem subparabolischem Mechanismus für das Oxidwachstum [10]. Dabei 
besteht für die Schichtdickenzunahme eine Zeitabhängigkeit, welche im Wachstums-
mechanismus der TGO begründet ist. Das Wachstum einer TGO führt gerade beim 
Abkühlen im Zyklus zu einer höheren Diskrepanz der thermischen Ausdehnungskoeffizienten 
von Metall und Keramik und führt zusätzlich zu steigender „thermischer“ verursachter 
Druckspannung [102]. Des Weiteren bestimmt die Wachstumsgeschwindigkeit der TGO, wie 
schnell das Aluminiumreservoir im Bondcoat verarmt. Eine ausreichende Verarmung von 
Aluminium kann zu „Breakaway“-Oxidation und nachfolgendem Abplatzen der Oxidschicht 
führen. Über quasistatische Auslagerungsexperimente zu verschiedenen Versuchszeiten 
kann über die Bestimmung der Dicke der TGO eine Wachstumsrate abgeleitet werden. 
Zusätzlich ist durch die Auslagerung der TBC-Systeme zu unterschiedlichen Versuchszeiten 
die Möglichkeit gegeben, Veränderungen in der Bondcoat- und TGO-Morphologie in 
Abhängigkeit von Temperatur und Auslagerungszeit zu beobachten. Vier unterschiedliche 
TBC-Systeme, von denen auch Proben in der zyklischen Oxidation untersucht worden sind, 
werden bei vier verschiedenen Temperaturen zu verschiedenen Versuchszeiten ausgelagert. 
Der genaue Überblick über Versuchszeiten und Temperaturen ist in Kapitel 4.2.1 dargestellt. 
Tabelle 10 zeigt, welche TBC-Systeme für diese Versuche eingesetzt worden sind. 
 
Tabelle 10: Versuchsbedingungen (Versuchszeiten und Temperatur) der quasistatischen Versuche 
Charge TBC TBC /µm Alitierung Bondcoat Applikation BC 
NNF 
EB-PVD 
300 
ja CoNiCrAlY 
LPPS 
NNG nein NiCoCrAlY 
NKS 
APS 
ja CoNiCrAlY 
NKT nein NiCoCrAlY 
 
An licht- und rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen der polierten Querschliffe sind 
anschließend sowohl die Schichtdicke der TGO als auch die Morphologie der Oxide und des 
Bondcoats betrachtet worden. Neben der TGO selbst ist die Tiefe der inneren Oxidation, 
wenn vorhanden, untersucht worden, um anschließend ein möglichst vollständiges Bild des 
Oxidationsverhaltens der vier TBC-Systeme zu erhalten. 
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6.1 Mikrostrukturelle Beobachtungen 
6.1.1 Morphologie der TGO des alitierten Bondcoats CoNiCrAlY 
Um einen Überblick über die Entwicklung von TGO und Bondcoat bei unterschiedlichen 
Temperaturen und Versuchszeiten zu erhalten, sind hier in den folgenden Abbildungen 
exemplarisch für jedes der vier TBC-Systeme Querschliffe nach einer kurzen (1–6 %) und 
nach einer langen Versuchszeit (20–100 %) bei zwei Temperaturen, 925 °C (Abbildung 55) 
und 1075 °C, dargestellt. Beide Abbildungen zeigen die Querschliffe des EB-PVD-TBC-
Systems mit dem alitierten Bondcoat CoNiCrAlY (NNF). 
 
 
Abbildung 55: Entwicklung der Morphologie von BC und TGO des EB-PVD-TBC-Systems mit 
alitiertem CoNiCrAlY während quasistatischer Auslagerung bei 925 °C an Laborluft nach a), b) 6 %, 
und c), d) 100 % der Versuchszeit 
 
Wie auch schon in den zyklischen Oxidationsexperimenten beobachtet werden konnte, bildet 
sich in diesem System eine sehr glatte und überwiegend homogene TGO aus Al2O3. Es fällt 
jedoch auf, dass während der Auslagerung bei den niedrigeren Temperaturen die Dicke der 
TGO bei allen untersuchten Versuchszeiten nicht sehr gleichmäßig ist. Dort treten 
Schwankungen mit bis zu 2 µm in der Schichtdicke auf (Abbildung 55a und b). Da hier die 
TGO im Schnitt mit einer Dicke von 1–2 µm noch sehr dünn ist, tritt eine solche 
Inhomogenität auch deutlicher hervor als bei den höheren Auslagerungstemperaturen. Je 
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höher jedoch die Auslagerungstemperatur ist, desto gleichmäßiger ist die Schichtdicke der 
TGO (Abbildung 56). 
 
Abbildung 56: Entwicklung der Morphologie von BC und TGO des EB-PVD-TBC-Systems mit 
alitiertem CoNiCrAlY während quasistatischer Auslagerung bei 925 °C an Laborluft nach a), b) 6 %, 
und c), d) 100 % der Versuchszeit 
 
Aufgrund der starken Rauigkeit desselben Bondcoats beim APS-TBC-System ist dort die 
Dicke der TGO inhomogener und zeigt stärkere Schwankungen über einen Bereich von 
mehreren µm (Abbildung 57). Gerade bei den hohen Auslagerungstemperaturen wie bei 
1075 °C konnte bei den EB-PVD-Systemen sehr oft ein teilweises und auch vollständiges 
Versagen der TBC beobachtet werden. Viele Proben zeigen in den Abbildungen der 
Querschliffe eine beginnende Ablösung der TGO vom Bondcoat (Abbildung 56c und d). 
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Abbildung 57: Entwicklung der Morphologie von BC und TGO des APS-TBC-Systems mit alitiertem 
CoNiCrAlY während quasistatischer Auslagerung bei 925 °C an Laborluft nach a), b) 6 % und c), d) 
100 % der Versuchszeit 
 
Kein erstes Versagen konnte hingegen bei den APS-TBC-Systemen mit demselben 
Bondcoat im untersuchten Temperatur- und Zeitbereich beobachtet werden. Unabhängig von 
der Rauigkeit kann auch hier eine homogene und kompakte TGO aus Al2O3 ermittelt werden 
(Abbildung 57 und Abbildung 58). 
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Abbildung 58: Entwicklung der Morphologie von BC und TGO des APS-TBC-Systems mit alitiertem 
CoNiCrAlY während quasistatischer Auslagerung bei 1075 °C an Laborluft nach a), b) 6 % und c), d) 
40 % der Versuchszeit 
 
Im Vergleich zum EB-PVD-TBC-System kann im APS-TBC-System eine stärkere Aluminium-
verarmung im Bondcoat gefunden werden. Wie erwartet nimmt die Stärke der Verarmung 
von β-NiAl mit steigender Versuchszeit zu. Die Phasenzusammensetzung des Bondcoats 
vom EB-PVD-TBC-System wird hier exemplarisch an den Querschliffen nach 6 % und 100 % 
der Versuchszeit bei 1025 °C gezeigt (Abbildung 59). 
 
 
Abbildung 59: Querschliffe des alitierten Bondcoats CoNiCrAlY im EB-PVD-TBC-System ausgelagert 
bei 1025 °C nach a) 6 % und b) 100 % der Versuchszeit in Laborluft 
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Es fällt auf, dass eine Verarmung des Aluminiums oberhalb und unterhalb der noch 
vorhandenen Alitierung auftritt. Der Porensaum befindet sich normalerweise an der 
Grenzfläche vom BC zum Grundwerkstoff. Eine Veränderung der Phasenzusammensetzung 
kann, wie in Abbildung 59 deutlich zu sehen, auch im Grundwerkstoff an der Grenzfläche 
zum Bondcoat hin beobachtet werden (Abbildung 59). Ein ausreichendes Aluminiumreservoir 
ist im EB-PVD-TBC-System auch bei einer Auslagerungstemperatur von 1075 °C nach der 
maximalen Versuchszeit nach wie vor vorhanden (Abbildung 60). 
 
 
Abbildung 60: Querschliffe des alitierten Bondcoats CoNiCrAlY im EB-PVD-TBC-System ausgelagert 
bei 1075 °C nach maximaler Versuchszeit in Laborluft 
 
Da trotz ausreichend vorhandener aluminiumreicher Phase ein teilweises oder auch voll-
ständiges Versagen der TBC für dieses System bei einigen Versuchszeiten beobachtet 
werden konnte, deutet dies darauf hin, dass bevor das Aluminium vollständig verbraucht 
worden ist, die kritische Schichtdicke der TGO, bei der ein Versagen auftritt, hier erreicht 
wird. Betrachtet man die Verarmungszone von diesem Bondcoat unterhalb der APS-TBC, 
zeigt sich deutlich, dass hier das Aluminiumreservoir bei gleicher Auslagerungstemperatur 
1025 °C und denselben Versuchszeiten nach 6 % und 100 % (Abbildung 61) im Vergleich 
zum EB-PVD-TBC-System (Abbildung 59) erheblich stärker aufgebraucht wird. Das heißt, es 
wird bei gleicher Versuchszeit mehr Aluminium zur Bildung der TGO benötigt. Im Gegensatz 
zu dem EB-PVD-TBC-System ist das Aluminiumreservoir nach 100 % Auslagerungszeit fast 
vollständig aufgebraucht. Durch die starke Rauigkeit der BC-Oberfläche in APS-TBC-
Systemen ist die Oberfläche größer als bei der glatten BC-Oberfläche im EB-PVD-TBC-
System, somit wird auch mehr Aluminium für die Bildung der TGO benötigt. 
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Abbildung 61: Querschliffe des alitierten Bondcoats CoNiCrAlY im APS-TBC-System ausgelagert bei 
1025 °C nach a) 6 % und b) 100 % der Versuchszeit in Laborluft 
 
Des Weiteren zeigt sich, dass nicht bei allen Querschliffen eine glatte Grenzfläche von TGO 
zum Bondcoat hin gefunden werden kann, besonders deutlich ist das im Querschliff in 
Abbildung 61b zu sehen. In Übereinstimmung mit den Ergebnissen aus der zyklischen 
Oxidation (Kapitel 5.4) kann auch hier bei vielen Querschliffen stellenweise eine fingerartige 
Rauigkeit vom Bondcoat in die Oxidschicht und zusätzlich tropfenartige metallische 
Einschlüsse des Bondcoats im Oxid beobachtet werden. Dieses Phänomen kann sowohl 
unter der EB-PVD als auch unter der APS-TBC gefunden werden (Abbildung 62). Bei den 
Erhebungen und Einschlüssen handelt es sich ausschließlich um die γ-Ni-Phase. 
 
 
Abbildung 62: Fingerartige Rauigkeit und tropfenartige Einschlüsse aus dem Bondcoat CoNiCrAlY in 
der TGO mit a) EB-PVD-TBC und b) APS-TBC nach Auslagerung bei 1025 °C an Laborluft 
 
Besonders ausgeprägt ist diese Form der Oberflächenmorphologie des Bondcoats nach 
Auslagerungen bei 975 °C und 1025 °C. Nach Auslagerung bei der niedrigsten und höchsten 
untersuchten Temperatur, 925 °C und 1075 °C, konnte dieser Effekt hingegen nur sehr 
eingeschränkt beobachtet werden. Exemplarisch kann die Entwicklung der Verzahnung von 
BC mit der TGO in Abhängigkeit von der Versuchszeit während der Auslagerungen am 
Beispiel des APS-TBC-Systems NKS gezeigt werden (Abbildung 63). 
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Abbildung 63: Entwicklung der BC-Morphologie von CoNiCrAlY, alitiert mit APS-TBC (NKS) an der 
TGO/BC-Grenzfläche bei quasiquasistatischer Auslagerung mit 1025 °C nach a) 6 %, b) 20 %, c) 
50 % und d) 100 % der Versuchszeit an Laborluft 
 
EDX-Analysen und Detailaufnahmen am Beispiel des EB-PVD-TBC-Systems NNF zeigen, 
dass diese fingerartigen Erhebungen und auch die Einschlüsse überwiegend aus der γ-Ni 
Phase bestehen und keine β-NiAl-Phase gefunden werden kann (Abbildung 64). 
 
 
Abbildung 64: Entwicklung der BC-Morphologie von CoNiCrAlY, alitiert mit EB-PVD-TBC (NNF) an der 
TGO/BC-Grenzfläche bei quasiquasistatischer Auslagerung mit 1025 °C nach a) 6 %, b) 20 %, c) 
50 % und d) 100 % der Versuchszeit an Laborluft 
 
Die Ausbildung einer solchen Oberflächenmorphologie kann dadurch erklärt werden, dass 
die Diffusionsgeschwindigkeit von Sauerstoff bzw. Aluminium beim Wachstum der TGO lokal 
stark unterschiedlich ist. Das Oxidwachstum kann über verschiedene Mechanismen, wie 
beispielsweise eine Diffusion von Sauerstoff nach innen oder die von Aluminium nach 
außen, stattfinden. Dabei stehen lokal unterschiedliche Diffusionswege für die Kationen und 
Anionen in die TGO zur Verfügung. Ein lokal unterschiedlicher Wachstumsmechanismus 
Oxidschichtdicke und Oxidationskinetik 
78 
kann somit auch eine Auswirkung auf die Wachstumsgeschwindigkeit der TGO haben. An 
Stellen der Erhebungen ist die Wachstumsgeschwindigkeit kleiner als direkt daneben, 
zusätzlich kann das Oxid nicht nur senkrecht zur Oberfläche sondern auch parallel zu dieser 
zusammenwachsen, sodass letztendlich diese Einschlüsse und die fingerartigen Er-
hebungen entstehen können. 
6.1.2 Morphologie der TGO des Bondcoats NiCoCrAlY 
Auch für die Morphologie der TBC-Systeme mit dem Bondcoat NiCoCrAlY sind jeweils 
Abbildungen nach einer kurzen (1–6 %) und nach einer langen Auslagerungszeit (100 %) bei 
zwei verschiedenen Temperaturen, 925 °C (Abbildung 65) und 1075 °C (Abbildung 66) 
untersucht worden. 
 
 
Abbildung 65: Entwicklung der Morphologie von BC und TGO des EBPVD-TBC-Systems mit 
NiCoCrAlY während quasistatischer Auslagerung bei 925 °C für a), b) 6 % und c), d) 100 % an 
Laborluft 
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Abbildung 66: Entwicklung der Morphologie von BC und TGO des APS-TBC-Systems mit alitiertem 
CoNiCrAlY während quasistatischer Auslagerung bei 1075 °C an Laborluft nach a), b) 1 % und c), d) 
2 % der Versuchszeit 
 
Aufgrund des Gehalts an Yttrium und Hafnium im Bondcoat NiCoCrAlY kann hier die Bildung 
einer inneren Oxidation beobachtet werden (Abbildung 65 und 66). Das Auftreten von innerer 
Oxidation erschwert erheblich die Vermessung der Schichtdicke des Oxids, da an vielen 
Stellen die TGO in eine innere Oxidation übergeht. Die Zusammensetzung der TGO ist 
wesentlich inhomogener als beim alitierten Bondcoat CoNiCrAlY. Untersuchungen der TGO 
nach der zyklischen Oxidation haben bereits gezeigt, dass yttrium- und hafniumreiche Oxide 
in der TGO gefunden werden können (Kap. 5.6). Zusätzlich können in der TGO nach langen 
Versuchszeiten >40 % auch kobalt- und nickelhaltige Oxide nachgewiesen werden. Auch für 
die APS-TBC-Systeme kann ein vergleichbares Oxidationsverhalten für das Bondcoat 
NiCoCrAlY beobachtet werden (Abbildung 67 und Abbildung 68). 
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Abbildung 67: Entwicklung der Morphologie von BC und TGO des APS-TBC-Systems mit NiCoCrAlY 
während quasistatischer Auslagerung bei 925 °C nach a), b) 6 % und c), d) 100 % der Versuchszeit 
an Laborluft 
 
 
Abbildung 68: Entwicklung der Morphologie von BC und TGO des APS-TBC-Systems mit NiCoCrAlY 
während quasistatischer Auslagerung bei 925 °C nach a), b) 6 % und c), d) 100 % der Versuchszeit 
an Laborluft 
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Im Gegensatz zum Bondcoat CoNiCrAlY mit Alitierung ist hier kein großer Unterschied in der 
Stärke der Aluminiumverarmung in Abhängigkeit vom Applikationsverfahren der TBC zu 
beobachten (Abbildung 69). Die Bildung der Verarmungszonen an den Grenzflächen zur 
TGO und zum Grundwerkstoff kann hier ebenfalls beobachtet werden. Zusätzlich kann die 
Bildung eines Porensaums bei Temperaturen über 1000 °C am Interface zum 
Grundwerkstoff beobachtet werden. 
 
 
Abbildung 69: Morphologie des Bondcoats NiCoCrAlY im a) EB-PVD-TBC- und b) APS-TBC-System 
ausgelagert bei 1025 °C nach 20 % der Versuchszeit in Laborluft 
 
Je länger die Versuchszeit bei den höheren Temperaturen ist, umso mehr Poren können an 
der Grenzfläche des Bondcoats zum Grundwerkstoff gefunden werden. Diese Beobachtung 
trifft prinzipiell für alle hier untersuchten TBC-Systeme mit dem Bondcoat NiCoCrAlY zu und 
kann exemplarisch am EB-PVD-TBC-System mit NiCoCrAlY besonders deutlich gezeigt 
werden, da gerade bei der Temperatur 1075 °C die Porenbildung stark ausgeprägt ist 
(Abbildung 70). 
 
Oxidschichtdicke und Oxidationskinetik 
82 
 
Abbildung 70: Bildung eines Porensaums an der BC/Grundwerkstoff-Grenzfläche im Bondcoat 
NiCoCrAlY ausgelagert bei 1075 °C nach einer Versuchszeit von a) 6 %, b) 20 % und c) 40 % 
 
Die Porenbildung an der Grenzfläche vom Bondcoat zum Grundwerkstoff beruht auf dem 
sogenannten Kirkendall-Effekt [15]. Die Porenbildung an diesem Interface wird durch 
Diffusion zweier Komponenten in entgegengesetzter Richtung mit zwei verschiedenen 
Diffusionsgeschwindigkeiten verursacht. Zwei Komponenten können nur dann mit unter-
schiedlicher Geschwindigkeit diffundieren, wenn sie über Leerstellen durch das System 
wandern und nicht über einen direkten Platztausch. Für die Porenbildung an der 
BC/Grundwerkstoff-Grenzfläche spielt die Aktivität von Aluminium im Bondcoat eine ent-
scheidende Rolle. Ist die Aktivität bei Temperaturen über 1000 °C gering, diffundieren 
hauptsächlich Elemente wie Nickel und Chrom aus dem Grundwerkstoff in das Bondcoat. Da 
der Gehalt von Nickel mit ca. 60 w% im Grundwerkstoff um einiges größer ist als der im 
Bondcoat, ist die diffundierende Spezies Nickel. Damit handelt es sich hier um eine durch 
einen Konzentrationsgradienten verursachte Diffusion und die Teilchenstromdichte JNi kann 
mit dem ersten Fickschen Gesetz beschrieben werden [104]: 
 
dx
dcDJ NiNiNi −= , (10) 
mit DNi = Diffusionskoeffizient von Ni 
und 
dx
dcNi
 = Gradient der Konzentration von Ni entlang der Flussrichtung x. 
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Dabei handelt es sich um eine geschwindigkeitskontrollierte Diffusion und die Diffusions-
geschwindigkeit ν der Teilchen kann über die Summe des partiellen molaren Volumens VNi 
und der dazugehörige Teilchenflussdichte JNi bestimmt werden: 
 
Ni
Ni
Ni Vdx
dcD ⋅−=ν , (11) 
 
Handelt es sich, wie in diesem Fall, um die Diffusion zweier Komponenten Nickel und 
Aluminium, muss die Teilchenflussdichte Ji das molare Volumen beider Komponenten 
berücksichtigt werden: 
 
( ) ( )
dx
dcDDVJVJV NiAlNiNiAlAlNiNi −=+−= )ν , (12) 
 
Zur Vereinfachung der Geschwindigkeitsbestimmung wird dabei angenommen, dass das 
molare Volumen beider Komponenten gleich groß ist. Die Ursache für die Porenbildung liegt 
darin, dass Nickel schneller nach außen als Aluminium nach innen diffundiert. Die Folge ist 
eine vermehrte Wanderung der Leerstellen in Richtung BC/Grundwerkstoff-Interface. Dort 
sammeln sich die Leerstellen und bilden Poren und je stärker die Nickeldiffusion nach außen 
ist, umso stärker ist die Porenbildung an der Grenzfläche (Abbildung 71). Eine ausgeprägte 
Bildung von Poren an der BC/Grundwerkstoff-Grenzfläche kann auch unter Umständen zu 
einem Versagen durch eine Ablösung des Bondcoats von der Superlegierung führen. Diese 
Art von Versagen trat für diese Versuche hier aber nicht ein. 
 
 
Abbildung 71: Kirkendalleffekt am Beispiel eines TBC-Systems mit dem Bondcoat NiCoCrAlY 
ausgelagert bei 1075 °C nach 100 % der Versuchszeit an Laborluft 
 
Neben der Bildung eines Porensaums kann auch eine Verschiebung der BC/Grundwerkstoff-
Grenzfläche von der ursprünglichen Position tiefer in das Material hinein beobachtet werden 
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(Abbildung 71). Bei einer diffusionskontrollierten Interaktion vom Bondcoat mit der 
Superlegierung verschiebt sich die BC/Grundwerkstoff-Grenzfläche parabolisch mit der Zeit 
[104]: 
 
t
x
t
xx
dt
dx kk
k 22
0
=
−
==ν , (13) 
mit νk = Kirkendallgeschwindigkeit der Grenzfläche, 
 x0 = ursprüngliche Position der Grenzfläche, 
 xK = neue Position der Grenzfläche 
und t = Zeit. 
 
Wenn Nickel von der Superlegierung nach außen diffundiert, findet als Konsequenz der 
Diffusion eine Phasenumwandlung zu einem System mit überwiegend γ-Ni im Bereich des 
Porensaums statt. Dadurch wird die Löslichkeit anderer Legierungsbestandteile gesenkt und 
es scheiden sich meistens als Carbide und Nitride aus [15]. Titannitride bilden gelbe, 
nadelförmige Ausscheidungen die in lichtmikroskopischen Aufnahmen der Querschliffe 
optisch identifiziert werden konnten (Abbildung 71). 
 
Wie schon bei den zyklischen Oxidationsexperimenten festgestellt worden ist, besitzt das 
EB-PVD-TBC-System mit dem Bondcoat NiCoCrAlY eine sehr kurze Lebensdauer. Auch bei 
den quasistatischen Auslagerungen zeichnet sich dieses System gerade bei den 
Temperaturen von 1025 °C und 1075 °C durch ein schnelles und vollständiges Versagen der 
TBC aus. Für eine Auslagerung bei 1075 °C konnte eine maximale Versuchszeit von nur 2 % 
erreicht werden. 
 
 
Abbildung 72: Frühes Versagen des EB-PVD-TBC-Systems mit dem Bondcoat NiCoCrAlY nach 6 % 
der Versuchszeit bei 1075 °C an Laborluft 
 
Durch das vollständige Versagen, welches mit einem Abplatzen der TGO einhergeht, ist ein 
Messen der Schichtdicke der Oxidschicht nach längeren Versuchszeiten für das EB-PVD-
System leider unmöglich (Abbildung 72). 
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6.2 Bestimmung der Wachstumsrate der TGO 
6.2.1 Kriterien zur Vermessung der TGO-Schichtdicke 
Zur Vermessung der Dicke der TGO sind sowohl licht- als auch rasterelektronen-
mikroskopische Aufnahmen von den Querschliffen der TBC-Systeme herangezogen worden. 
Die Vermessung erfolgte auch hier mittels des Computerprogramms analySIS pro 5.0 [93]. 
 
 
Abbildung 73: Vermessung der Oxidschichtdicke mit analySIS pro 5.0 
 
Für die Vermessung ist manuell eine Ober- und Untergrenze für den Messbereich festgelegt 
worden, indem automatisch zwischen 20 und 30 Messpunkte pro Messbereich erfasst 
worden sind (Abbildung 73). Die TGO der einzelnen TBC-Systeme ist an unterschiedlichen 
Stellen und an mehreren Probenbildern gemessen worden, um einen aussagekräftigen 
Mittelwert für die Schichtdicke zu erhalten. Die oben beschriebenen fingerartige Rauigkeit bei 
einigen TBC-Systemen mit dem Bondcoat CoNiCrAlY sind für die Schichtdickenmessung 
nicht berücksichtigt worden (Abbildung 74a). 
 
 
Abbildung 74: Bereiche in dem die TGO-Dicke vermessen worden ist 
 
Die starke innere Oxidation beim Bondcoat NiCoCrAlY erschwert erheblich die Vermessung 
der TGO. Daher ist dort die TGO, wenn möglich, an Stellen mit geringer bis gar keiner 
inneren Oxidation vermessen worden oder es wurde versucht, zwischen innerer Oxidation 
und TGO zu unterscheiden (Abbildung 74b). Da aber auch die innere Oxidation für die 
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Charakterisierung des Oxidationsverhalten nicht außer Acht gelassen werden darf, erfolgte 
eine Messung der tiefsten Punkte separat an mehreren Stellen im TBC-System (Abbildung 
74b). Die gemittelten Werte und ihre Standardabweichung σ der gemessenen TGO-
Schichtdicken aller hier untersuchten TBC-Systeme sind im Anhang 10.1 vollständig 
aufgelistet, die der inneren Oxidation befinden sich in Anhang 10.2. 
 
Gemessen worden sind die TGO-Schichtdicken zu den unterschiedlichen Versuchszeiten 
der jeweiligen Auslagerungstemperaturen. Des Weiteren ist die TGO/BC-Grenzfläche der 
untersuchten TBC-Systeme im Anlieferungszustand charakterisiert worden. Dabei konnte 
festgestellt werden, dass für alle Systeme eine dünne Al2O3-Schicht vor der Auslagerung 
gefunden werden konnte. Ein EDX-Linescan am Querschliff des EB-PVD-TBC-Systems 
NNG (BC: NiCoCrAlY) zeigt die Anwesenheit von Al2O3 an der TGO/BC-Grenzfläche 
(Abbildung 75). 
 
 
Abbildung 75: EDX-Linescan am Querschliff des Anlieferungszustandes vom EB-PVD-TBC-System 
NNG (BC: NiCoCrAlY) 
 
Da bei allen vier TBC-Systemen die TGO im Anlieferungszustand zu dünn für eine 
aussagekräftige Schichtdickenmessung war, konnte nur eine Schätzung vorgenommen 
werden. Wie am Beispiel vom EDX-Linescan der Charge NNG ersichtlich wird, kann von 
einer Schichtdicke mit ca. 0,5 µm für alle TBC-Systeme im Anlieferungszustand ausge-
gangen werden. 
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6.2.2 Schichtdickenbestimmung der TGO beim alitierten Bondcoat CoNiCrAlY 
Die Ergebnisse der Schichtdickenvermessung der TGO als Funktion der Versuchszeit bei 
den vier verschiedenen Auslagerungstemperaturen (925 °C, 975 °C, 1025 °C und 1075 °C) 
sind in Abbildung 76 graphisch dargestellt. Für jedes der beiden TBC-Systeme ist die 
Schichtdickenmessung separat ausgewertet worden. In diesem Kapitel werden zunächst die 
beiden Probenchargen NNF und NKS mit dem alitiertem Bondcoat CoNiCrAlY betrachtet. Da 
für die Wachstumsrate einer Al2O3-TGO ein subparabolisches Verhalten vorhergesagt wird 
[37, 43, 44], wird auch versucht, für das Kurvenfitting der hier durchgeführten Schichtdicken-
messungen eine Polynomfunktion mit dem Exponent 0 < n < ½ zugrunde zu legen: 
 
0´ xtkx n +⋅= , (14) 
mit x = Schichtdicke in µm als Funktion der Versuchszeit t, 
 t = Versuchszeit in Sekunden 
 n = Exponent 
 x0 = 0,5 µm = Schichtdicke der TGO im Anlieferungszustand 
und k´ = Wachstumskonstante. 
 
Die Formel wird mit x0 modifiziert, da, wie im vorangegangen Kapitel 6.2.1 erläutert, von 
einer anfänglichen Schichtdicke von 0,5 µm ausgegangen wird. 
 
In einer ersten Kurvenapproximation der Messwerte sind die Werte für den Exponenten n der 
Zeit ermittelt worden. Aus den so erhaltenen Werten für n wird für die einzelnen TBC-
Systeme jeweils ein Mittelwert für n bestimmt und bei der weiteren Auswertung konstant 
gehalten. In Anhang 10.3 sind die gemittelten Werte von n für alle untersuchten TBC-
Systeme detailliert aufgelistet. Die gemittelten Werte von n liegen alle unter dem Wert ½, 
was für ein subparabolisches Wachstumsverhalten der TGO spricht. Ausgehend von der 
Wahl des konstanten Zeitexponenten n lässt sich die Gesetzmäßigkeit des 
Oxidationsverhaltens der vier TBC-Systeme in Bezug auf die kompakte TGO weiter 
verfeinern [105]. Die Graphen in Abbildung 76 zeigen das Ergebnis nach dem Kurvenfitting 
mit konstantem n von beiden Probenchargen NNF (Abbildung 76a) und NKS (Abbildung 
76b). 
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Abbildung 76: Schichtdicke der kompakten TGO als Funktion der Oxidationszeit für alle vier 
Auslagerungstemperaturen für a) das EB-PVD-TBC-System und b) das APS-TBC-System 
 
Das Schichtdickenwachstum kann für alle vier Auslagerungstemperaturen tatsächlich über 
einen subparabolischen Kurvenverlauf entsprechend Gleichung 14 beschrieben und die 
Wachstumskonstante k‘, für alle vier Auslagerungstemperaturen bestimmt werden (Tab. 11). 
 
Tabelle 11: Werte von k´, n und R2 für die dem Kurvenfitting zugrunde gelegte Funktion 
CoNiCrAlY, alitiert Temperatur 
  
925 °C 975 °C 1025 °C 1075 °C 
a) EB-PVD-TBC n = 0,421 
k' 0,52 0,92 1,76 1,71 
R2 0,80 0,86 0,94 0,91 
b) APS-TBC n = 0,433 
k' 0,52 0,84 1,77 1,28 
R2 0,69 0,96 0,93 0,87 
 
Der Wert R2 ist ein Güteparameter und zeigt an, wie gut die angewendete Funktion zu den 
Messwerten passt. Je näher dieser Wert an der Eins liegt, umso besser passt die Kurve zu 
den Messwerten (Tab. 11). Die Schichtdicke der TGO nimmt bei allen vier Auslagerungs-
temperaturen mit steigender Versuchszeit zu. Dabei fällt auf, dass für beide TBC-Systeme 
die Schichtdickenzunahme für die Auslagerungstemperaturen unter 1000 °C sehr gering ist, 
für die Auslagerungstemperaturen über 1000 °C jedoch sehr stark zunimmt. Entsprechend 
dieser Beobachtungen nimmt also die Wachstumsrate mit steigender Temperatur zu. 
Zusätzlich ist bei 925 °C und 975 °C ist die erreichte maximale Schichtdicke mit <6 µm nach 
5000 h sehr dünn. Die Wachstumsrate bei Temperaturen über 1000 °C ist dahingegen um 
einiges schneller und die TGO ist mit ca. 11 µm (1025 °C) nach maximaler Versuchszeit ca. 
doppelt bzw. viermal so dick wie bei den niedrigeren Temperaturen. Gerade für EB-PVD-
TBC-Systeme liegt diese Schichtdicke schon deutlich in einem Bereich, die mit hoher 
Wahrscheinlichkeit zum Versagen der TBC führen kann [15]. Das hier beobachtete 
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Wachstumsverhalten der TGO weist auf eine Arrheniusabhängigkeit hin, welche später in 
Kapitel 6.4 noch eingehender betrachtet wird. Der Kurvenverlauf für beide Chargen bei 
beiden Temperaturen über 1000 °C kann mit Gleichung 19 sehr gut beschrieben werden, 
folglich kann hier ein überwiegend subparabolisches Wachstumsverhalten angenommen 
werden. Der Kurvenverlauf bei den Temperaturen unter 1000 °C weist daraufhin, dass 
wahrscheinlich neben dem subparabolischem Wachstumsverhalten auch andere 
Oxidationsmechanismen eine Rolle bei der TGO-Bildung spielen. Dennoch kann mit diesem 
Kurvenfittings die Wachstumskonstante k‘ auch für diese beiden Temperaturen bestimmt 
werden und in der späteren Auswertung für die Abschätzung einer Schichtdicke bei längeren 
Versuchszeiten und/oder anderen Temperaturen verwendet werden.  
 
6.2.3 Schichtdickenbestimmung der TGO beim Bondcoat NiCoCrAlY 
Das Schichtdickenwachstum der TGO für die TBC-Systeme mit dem Bondcoat NiCoCrAlY ist 
nach dem gleichen Verfahren, welches auch für das alitierte Bondcoat CoNiCrAlY 
angewendet worden ist, ausgewertet und graphisch dargestellt worden (Abbildung 77). 
 
 
Abbildung 77: Schichtdicke der kompakten TGO als Funktion der Versuchszeit für alle vier 
Auslagerungstemperaturen für a) das EB-PVD-TBC-System und b) das APS-TBC-System 
 
Wie in Kapitel 6.2.2 konnte bei allen vier Auslagerungstemperaturen (925 °C, 975 °C, 
1025 °C und 1075 °C) ein Kurvenfitting mit der subparabolischen Funktion (Gleichung 14) 
durchgeführt werden. 
 
Die Werte für die Wachstumskonstante k´ liegen in einem ähnlichen Bereich wie beim 
Bondcoat CoNiCrAlY (Kap. 6.2.2) und auch hier liegt der Parameter n für den Exponenten 
der Zeit t unter ½ (Tab. 12). 
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Tabelle 12: Werte von k´, n und R2 für die dem Kurvenfitting zugrunde gelegte Funktion 
(Gleichung 19) 
NiCoCrAlY Temperatur 
  
925 °C 975 °C 1025 °C 1075 °C 
a) EB-PVD-TBC n = 0,391 
k' 0,52 0,84 1,77 1,28 
R2 0,69 0,96 0,93 0,87 
b) APS-TBC n = 0,333 
k' 1,41 1,57 1,84 1,88 
R2 0,98 0,87 0,88 0,91 
 
Durch die raue Oberfläche, insbesondere bei den APS-TBC-Systemen, und der inneren 
Oxidation ist hier die Messung der Oxidschichtdicke erschwert worden, was sich zum einen 
in einer höheren Standardabweichung für die einzelnen Messwerte und zum anderen in 
schlechtere Fehlerwerte R2 für das Kurvenfitting niederschlägt (Tab. 12). Für das EB-PVD-
TBC-System kommt noch erschwerend hinzu, dass bei den beiden Auslagerungs-
temperaturen (1025 °C und 1075 °C), aufgrund zu frühen Versagens, weniger Messwerte zur 
Auswertung zur Verfügung standen, welches das Kurvenfitting für diese beiden 
Temperaturen erheblich erschwert hat. Betrachtet man den Kurvenverlauf der APS-TBC-
Systeme, zeigt sich, dass die Wachstumsrate der TGO für alle untersuchten Temperaturen 
ähnlich ist, besonders deutlich ist diese Entwicklung für das APS-TBC-System zu sehen. 
Dort liegen die Wachstumskurven der Temperaturen 1025 und 1075 °C sowie 925 und 
975 °C fast über einander (Abbildung 77b). Alle Kurven können ausreichend gut mit dem 
subparabolischen Wachstumsmechanismus beschrieben werden. Betrachtet man die 
erreichten Schichtdicken der Auslagerungstemperaturen über 1000 °C von NiCoCrAlY mit 
APS-TBC so liegen die maximalen TGO-Schichtdicken nach 100 % der Versuchszeit 
tendenziell unter denen von alitiertem CoNiCrAlY. Die geringere Schichtdickenzunahme bei 
TBC-Systemen mit dem Bondcoat NiCoCrAlY kann durch das Vorhandensein der reaktiven 
Elemente Yttrium und Hafnium versursacht werden, da hier neben der Bildung der TGO 
noch eine innere Oxidation stattfindet.  
 
Für das EB-PVD-TBC-System kann, wegen der fehlenden Messwerte, für die Temperaturen 
über 1000 °C keine Aussage zum Wachstumsverhalten getroffen werden, denn das EB-
PVD-TBC-System mit dem Bondcoat NiCoCrAlY (NNG) hat gerade bei den hohen 
Auslagerungstemperaturen (1025 °C und 1075 °C) eine sehr kurze Lebensdauer. Die 
Proben haben dort bereits nach <15 % der Versuchszeit bei 1075 °C total versagt (vgl. 
Anhang 10.1). Die Schichtdickenmessungen haben ergeben, dass für dieses System 
generell ein Versagen nach dem Erreichen einer TGO-Schichtdicke von ca. 6 µm eintritt. 
Makroskopische Aufnahmen der Rundproben und lichtmikroskopische Untersuchungen der 
Querschliffe, welche bei 975 °C bis zur maximalen Versuchszeit (100 %) lang ausgelagert 
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worden sind, zeigen, dass hier schon eine Schädigung der TBC eingetreten ist (Abbildung 
78). 
 
 
Abbildung 78: Versagen der EB-PVD-TBC mit NiCoCrAlY: a) makroskopische Aufnahme und b) 
lichtmikroskopische Aufnahme des Querschliffes nach der Auslagerung bei 975 °C für 100 % an 
Laborluft 
 
Bei der niedrigeren Temperatur von 925 °C können nach 100 % der Versuchszeit nur kleine 
Risse, minimale Ablösungen, jedoch kein Versagen beobachtet werden. Die Ablösungen und 
Risse deuten dagegen auf ein baldiges Versagen hin, wenn die Probe weiter ausgelagert 
werden würde. Untersuchungen der Proben im Anlieferungszustand zeigen ein nicht ideal 
geglättetes Bondcoat, welches für eine gute Haftung der EB-PVD-TBC unabdingbar ist 
(Abbildung 79). Zudem zeigt die TBC selbst viele Segmentierungen und Störungen in der 
Struktur aufgrund der rauen BC-Oberfläche. 
 
 
Abbildung 79: EB-PVD-TBC mit Bondcoat NiCoCrAlY im Anlieferungszustand (Charge NNG) 
 
Gerade bei thermischen Belastungen können dadurch die auf das TBC- System wirkenden 
Spannungen erhöht werden und somit zu einem frühen Versagen bei einer noch dünnen 
TGO führen, wie das hier für das TBC-System NNG beobachtet werden konnte. 
Oxidschichtdicke und Oxidationskinetik 
92 
6.3 Charakterisierung der inneren Oxidation bei NiCoCrAlY 
Die Tiefe der inneren Oxidation beider TBC-Systeme nimmt für alle vier Auslagerungs-
temperaturen mit steigender Versuchszeit zu (Abbildung 80). Teilweise ergibt sich durch die 
Unregelmäßigkeit der inneren Oxidation eine starke Schwankung zwischen den einzelnen 
Messwerten. Wegen der resultierenden größeren Standardabweichungen σ ist auf Fehler-
balken für eine bessere Übersicht im Diagramm in Abbildung 80 verzichtet worden. Die 
einzelnen Messwerte und ihre Fehler sind für beide TBC-Systeme detailliert in Anhang 10.2 
aufgelistet. Wegen starker Streuung der Messwerte können die im Graphen angegebenen 
Punkte nur als Richtwerte für die ungefähre Tiefe der inneren Oxidation betrachtet werden. 
Für das EB-PVD-TBC-System gibt es auch hier bei den beiden hohen 
Auslagerungstemperaturen nicht genügend Messwerte für eine Charakterisierung der 
inneren Oxidation. Es fällt dennoch auf, dass alle übrigen Kurven beider TBC-Systeme einen 
ähnlichen Verlauf zeigen, nur dass im Falle für die höchste Auslagerungstemperatur 
(1075 °C) im APS-TBC-System eine ähnliche Tiefe der inneren Oxidation in einer kürzeren 
Versuchszeit erreicht wird wie bei den anderen Temperaturen. Gerade für die tiefste 
Temperatur (925 °C) kann eine weniger starke innere Oxidation beobachtet werden als für 
die drei anderen Temperaturen. Nach 50 % und 100 % der Auslagerungzeit bei 925 °C wird 
eine Tiefe von 20–25 µm gemessen. Für alle anderen Temperaturen wird eine Tiefe von 30–
35 µm nach 40 % bzw. 50 % der Versuchszeit gemessen. Tiefenmessungen bei den 
längsten Versuchszeiten (100 %) für die anderen Temperaturen zeigen, dass die maximale 
Tiefe von 30–35 µm nicht weiter überschritten wird. Dies legt die Vermutung nahe, dass in 
einem Bereich von 25–35 µm die „reaktiven Elemente“, welche die innere Oxidation 
verursachen, fast vollständig oxidiert sein müssen [80, 84]. Daher kann auch die 
Oxidationstiefe mit noch längerer Versuchszeit nicht mehr zunehmen. 
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Abbildung 80: Tiefe der inneren Oxidation für das BC NiCoCrAlY als Funktion der Versuchszeit bei 
925 °C (schwarz), 975 °C (blau), 1025 °C (grün) und 1075 °C (rot) im a) EB-PVD-TBC- und b) APS-
TBC-System 
 
Zusätzlich ist hier deutlich zu sehen, dass die Höhe der Temperatur einen Einfluss auf die 
Geschwindigkeit der inneren Oxidation besitzt. Für die Temperaturen 975 °C, 1025 °C und 
1075 °C kann auch nach kurzer Versuchszeit (6 %) bereits eine Oxidationstiefe von über 7 
µm gemessen werden. Interessant ist, dass für Versuchszeiten bis 50 % im APS-TBC-
System die Tiefe der inneren Oxidation bei einer Auslagerungstemperatur von 1075 °C 
kleiner ist als bei den niedrigeren Temperaturen 1025 °C und 975 °C. In den zyklischen 
Oxidationsversuchen konnte ebenfalls die Beobachtung gemacht werden, dass die innere 
Oxidation bei 1100 °C weniger stark ausgeprägt ist als bei 1020 °C. Dies legt die Vermutung 
nahe, dass die Wachstumsrate der inneren Oxidaton bei Temperaturen >1075 °C wieder 
abnimmt und somit die Tiefe der inneren Oxidation langsamer zunimmt als bei niedrigeren 
Temperaturen (925 °C, 975 °C und 1025 °C). 
 
Im EB-PVD-TBC-System konnten aufgrund des frühen Versagens der Probencharge gerade 
bei den hohen Auslagerungstemperaturen nur eingeschränkt Werte für die Tiefe der inneren 
Oxidation gemessen werden. Für die tiefste Temperatur hingegen ist es gerade bei einer 
Versuchszeit von 6 % schwierig, die innere Oxidation von der kompakten TGO zu 
unterscheiden (Abbildung 81). Zusätzlich zeigt auch der Kurvenverlauf bei 925 °C, dass 
gerade hier die Oxidation der „reaktiven Elemente“ langsamer ist als bei den anderen 
Temperaturen. 
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Abbildung 81: Das Bondcoat NiCoCrAlY nach 6 % Versuchszeit ausgelagert bei 925 °C an Laborluft 
mit a) EB-PVD- und b) APS-TBC 
Eine Betrachtung der Querschliffe beider TBC-Systeme im Vergleich zeigt, dass die 
Morphologie der inneren Oxidation unter den TGOs unterschiedlich ist (Abbildung 82). Für 
das EB-PVD-TBC-System kann eine mehr oder weniger gleichmäßige Verteilung der inneren 
Oxidation unter der TGO gefunden werden (Abbildung 82a), wohingegen im APS-TBC-
System die innere Oxidation hauptsächlich in den konkaven Bereichen der Bondcoatober-
fläche gefunden wird. 
 
 
Abbildung 82: TBC-Systeme mit NiCoCrAlY ausgelagert bei 1025 °C nach a) 20 % (EB-PVD-TBC) 
und b) 50 % (APS-TBC) der Versuchszeit an Laborluft 
 
Für EB-PVD-Systeme wird die Bondcoatoberfläche vor der Applikation der TBC geglättet, 
sodass an allen Stellen des Bondcoats der Diffusionsweg der „reaktiven Elemente“ zur 
Oberfläche gleich lang ist. Bondcoats mit einer APS-TBC sind rau und besitzen konkave und 
konvexe Bereiche an der Oberfläche. In den konkaven Bereich ist somit folglich der 
Diffusionsweg für Yttrium und Hafnium kürzer, weswegen sie dort vermehrt Oxide bilden 
(Abbildung 82b). 
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6.4 Vergleich des TGO-Wachstums bei quasistatischer und zyklischer Oxidation 
Für die Entwicklung eines aussagekräftigen Modells für die Lebensdauer spielt die TGO-
Schichtdicke eine wichtige Rolle. Sie ist in die meisten Versagensmechanismen involviert 
und sie ist ein Maß für die im TBC-System enthaltene elastische Dehnungsenergie G0 (vgl. 
Kap. 5.6). Die aus den Schichtdickenmessungen gewonnenen Erkenntnisse über das 
Wachstumsverhalten der TGO können mit Werten aus den zyklischen 
Oxidationsexperimenten verifiziert werden. Proben derselben TBC-Systeme (NNF, NNG, 
NKS und NKT) sind, wie in Kapitel 5 beschrieben, bei 1025 °C bzw. 1100 °C zyklisch oxidiert 
worden und nach Versagen vermessen worden. Die Ergebnisse der Messung sind in der 
Tabelle Anhang 10.4 vollständig aufgelistet. Über eine temperaturabhängige Auftragung der 
ermittelten Wachstumskonstanten k' in der Arrheniusauftragung kann eine Vorhersage über 
die erwartete Schichtdicke der TGO bei Versagen gemacht werden. Dafür werden die Werte 
von k' logarithmisch gegen den Kehrwert der Temperatur aufgetragen und beschreiben somit 
die Abhängigkeit der Oxidationsgeschwindigkeit von der Temperatur. Durch die Anwendung 
der Arrheniusauftragung wird diese Abhängigkeit als eine Gerade, deren Steigung 





−
R
EA
 
(umgekehrt) proportional zur Aktivierungsenergie EA ist, dargestellt [42]: 
 
b
TR
Ek A +⋅−= 1'ln , (15) 
mit ln k' = Logarithmus der Wachstumskonstante 
 T = Temperatur 
 R = allgemeine Gaskonstante 
und b = Konstante. 
 
Mit einem linearen Kurvenfitting kann aus den aufgetragenen Werten der 
Wachstumskonstante gegen die Temperatur die Steigung der Geraden und folglich die 
resultierende Aktivierungsenergie EA für alle vier TBC-Systeme ermittelt werden (Abbildung 
83 und Tabelle 13). Alle hierfür verwendeten Werte für ln k', die durch die Auswertung der 
Schichtdickenmessungen (Kapitel 6.2.2 und 6.2.3) der einzelnen TBC-Systeme ermittelt 
worden sind, sind detailliert in Anhang 10.3 aufgelistet. 
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Abbildung 83: Arrheniusplot der ermittelten, temperaturabhängigen Wachstumskonstanten k' für: 
CoNiCrAlY, alitiert mit EB-PVD-TBC (schwarz), NiCoCrAlY mit EB-PVD-TBC (blau), CoNiCrAlY, 
alitiert mit APS-TBC (grün) und NiCoCrAlY mit APS-TBC (rot) 
 
Tabelle 13: R2, Steigung und EA des Arrheniusplots durch das lineare Kurvenfitting der TBC-Systeme 
EB-PVD-TBC-System R2 -EA/R EA / kJ/mol 
NNF (CoNiCrAlY, alitiert) 0.86 -13804,43 114.78 
NNG (NiCoCrAlY) 0.95 -9723,25 80.84 
APS-TBC-System 
 
  
NKS (CoNiCrAlY, alitiert) 0.60 -11259,91 93,62 
NKT (NiCoCrAlY) 0.91 -3345,05 27,81 
 
Dabei zeigt sich, dass die Aktivierungsenergie EA für die Oxidation von Al2O3 im Bondcoattyp 
NiCoCrAlY deutlich geringer ist, als die im alitierten CoNiCrAlY Bondcoat. Zusätzlich fällt auf, 
dass der Wert der Aktivierungsenergie (EA) für das TBC-System NKT sehr stark von den 
Werten der anderen drei TBC-Systeme abweicht. Eine Erklärung für diese Abweichung 
konnte leider nicht gefunden werden. Mit Hilfe des Arrheniusplots lassen sich Werte für die 
Wachstumskonstante k´ für die Auslagerungstemperaturen (1025 und 1100 °C) der 
zyklischen Oxidationsversuche berechnen. Basierend auf den Ergebnissen der 
quasistatischen Oxidationsversuche lassen sich somit TGO-Schichtdicken ermitteln, die 
nach bestimmten Versuchszeiten für alle vier Systeme erwartet werden können (Tabelle 14). 
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Tabelle 14: Berechnung der erwarteten TGO-Dicke nach Versagen bei zyklischer Oxidation 
Temperatur: 1025 °C k' Schichtdicke / µm 
NNF (CoNiCrAlY, alitiert) 1,76 7,6 
NKS (CoNiCrAlY, alitiert) 1,77 10,6 
NNG (NiCoCrAlY) 1,39 5,2 
NKT (NiCoCrAlY) 1,84 8,3 
 
Temperatur: 1100 °C k' Schichtdicke / µm 
NNF (CoNiCrAlY, alitiert) 2,46 6,0 
NKS (CoNiCrAlY, alitiert) 1,88 6,1 
NNG (NiCoCrAlY) 1,94 3,8 
NKT (NiCoCrAlY) 2,02 5,8 
 
Zur Berechnung der berechneten Schichtdicke werden die Lebensdauerwerte verwendet, 
welche die TBC-Systeme bei Versagen erreicht haben. Abbildung 84 zeigt nun den Vergleich 
der TGO-Schichtdicken beider Experimente. Die gelb (CoNiCrAlY) und rot (NiCoCrAlY) 
hinterlegten Flächen im Lebensdauerdiagramm (Abbildung 84) stellen die Bereiche der 
berechneten Schichtdicke der TGO beider Bondcoats für die EB-PVD-TBC-Systeme 
(schwarze Balken) dar, welche aus den TGO-Messungen der quasistatischen 
Auslagerungsexperimente bestimmt werden konnten. Die hell- (CoNiCrAlY) und dunkelgrün 
(NiCoCrAlY) hinterlegten Felder sind die Bereiche der erwarteten Schichtdicke der TGO 
beider Bondcoats von APS-TBC-Systemen (graue Balken) nach vergleichbar langer 
Versuchszeit. Die roten Fehlerbalken in Abbildung 84 geben die Standardabweichungen aus 
den gemessenen Schichtdicken an. 
 
Abbildung 84: TGO-Schichtdicke der zyklisch oxidierten TBC-Systeme mit verschiedenen BC´s nach 
dem Versagen bei a) 1025 °C und b) 1100 °C an Laborluft verglichen mit berechneten Werten aus 
den quasistatischen Oxidationsversuchen 
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Vorhersage der Lebensdauer der EB-PVD-TBC-Systeme: 
Beide EB-PVD-TBC-Systeme liegen mit ihrer gemessenen Schichtdicke nach Versagen in 
den für die Bondcoats entsprechenden Bereiche. Das heißt, für beide EB-PVD-TBC-
Systeme NNG und NNF trat das Versagen nach Erreichen der berechneten TGO-
Schichtdicke von ca. 6 µm für NNG und ca. 8 µm für NNF ein. Des Weiteren bestätigt sich 
auch die Beobachtung, dass die Lebensdauer der TBC-Systeme mit einer 75 °C höheren 
Auslagerungstemperatur kürzer ist im Vergleich zu der bei 1025 °C. Über die Kenntnis der 
Wachstumsrate bei verschiedenen Auslagerungstemperaturen und der kritischen 
Schichtdicke kann nun eine zu erwartende Lebensdauer für bestimmte 
Auslagerungstemperaturen ermittelt werden. 
 
Vorhersage der Lebensdauer der APS-TBC-Systeme: 
Für die Probenchargen NKS und NKT stimmen auch hier die Berechnungen der zu diesen 
Versuchszeiten erwarteten TGO-Dicke aus den quasistatischen Experimenten ungefähr mit 
den Messwerten aus der zyklischen Oxidation überein. Nur bei der Temperatur 1025 °C ist 
für die Charge NKT die Abweichung von der gemessenen zur berechneten größer als bei 
den anderen Proben. Dennoch kann mit den ermittelten Funktionen und der 
Wachstumsraten ebenso eine ungefähre Lebensdauer abgeschätzt werden kann. Aus den 
Kurvenfitting für NKT bei 1025 °C ist eine viel geringere Schichtdicke (ca. 8 µm) abgeschätzt 
worden (vgl. Kap. 6.2.3). Die Schichtdicke, welche nach Versagen in der zyklischen 
Oxidation erreicht worden ist, beträgt für beide Fälle ca. 12 µm und übersteigt damit die 
erwartete TGO-Schichtdicke. Das führt zu der Vermutung, dass im APS-TBC-System NKT 
eine höhere Schichtdicke der TGO bis zum Versagen toleriert werden kann. Für die hier 
betrachteten APS-TBC-Systeme (NKT und NKS) tritt das Versagen in den meisten Fällen 
erst bei einer Schichtdicke von ca. 10–12 µm ein. Gerade in APS-TBC-Systemen im 
Vergleich zu EB-PVD-TBC-Systemen können neben der TGO-Dicke auch andere Faktoren 
eine wichtige Rolle für die zu erwartende Lebensdauer spielen, wie die Untersuchungen 
einzelner Herstellungsparamter in Kapitel 5 deutlich gezeigt haben, was die starke 
Abweichung von den Berechnung für die APS-TBC-Systeme erklären könnte. 
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7 Die Abhängigkeit der Lebensdauer vom Hersteller des TBC-Systems 
Für die Lebensdauer eines TBC-Systems spielen neben dem Oxidationsverhalten des 
Bondcoats noch viele weitere Faktoren eine wichtige Rolle dazu zählt unter anderem auch 
das Herstellungsverfahren des TBC-Systems. Prinzipiell sollten Hersteller von TBC-
Systemen, gleiche Herstellungsmethoden vorausgesetzt, reproduzierbare Qualität liefern 
können. Oft sind es aber geringe Unterschiede in der Herstellung, die Unterschiede in der 
Lebensdauer eines Wärmedämmschichtsystems bedingen. Es wurden daher nominell 
gleiche Wärmedämmschichtsysteme von 3 unterschiedlichen Herstellern angefordert und 
untersucht. Das verwendete Bondcoat ist NiCoCrAlY, welches mit LPPS aufgebracht worden 
ist und bei der YSZ-TBC handelt es sich um eine 300 µm dicke, mittels APS aufgebrachte 
Wärmedämmschicht. Den Proben der drei Hersteller sind folgende Chargenbezeichnungen 
zur besseren Unterscheidung zugeordnet worden: 
 
• Hersteller A = NKT, 
• Hersteller B = NPB und  
• Hersteller C = NRK. 
 
Vor und nach einer zyklischen Oxidation bei 1025 °C und 1100°C an Laborluft bis hin zum 
Versagen des TBC-Systems werden alle drei Chargen miteinander verglichen. Abbildung 85 
zeigt die erreichten Versuchszeiten aller drei Systeme, NKT (schwarz), NPB (rot) und NRK 
(blau), bei den zyklischen Oxidationsexperimenten. Die hier dargestellten relativen Lebens-
dauerwerte sind, analog zu denen in Kapitel 5, ebenfalls zu der Referenzprobe NKZ in 
Bezug gesetzt worden. 
 
 
Abbildung 85: Erreichte Versuchszeiten des nominell gleichen APS-TBC-Systems von drei 
unterschiedlichen Herstellern nach zyklischer Oxidation bei a) 1025 °C und b) 1100 °C an Luft 
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Die Diagramme in Abbildung 85a zeigen bei der Auslagerungstemperatur 1025 °C ganz 
deutlich Unterschiede in der Lebensdauer. Der Unterschied ist dabei größer als bei der 
Auslagerung mit 1100 °C (Abbildung 85b). Betrachtet man die Streuung in der Lebensdauer 
der einzelnen Chargen, so fällt auf, dass die Chargen NKT und NPB eine sehr geringe 
Streuung aufweisen. Auffällig hingegen ist nur die Charge NRK bei 1025 °C, die einen 
größeren Unterschied in der Lebensdauer der beiden ausgelagerten Proben zeigt. Dieser 
Trend kann, wenn auch in einem geringeren Maße, während der Auslagerung bei 1100 °C 
beobachtet werden. Bei 1025 °C haben die Chargen NKT und NRK von Hersteller A und B 
bis jetzt die längste und die Charge NPB die kürzeste Lebensdauer. Dabei ist bei den 
Zyklierversuchen mit 1025 °C die Lebensdauer von NKT ungefähr um den Faktor 2 länger 
als von NPB. Die Chargen NRK und NPB zeigen nach der Auslagerung bei 1100 °C 
ungefähr eine gleich lange Versuchszeit bis zum Versagen. 
 
 
Abbildung 86: Metallographische Querschliffe der drei versagten Systeme von a) Hersteller A (NKT), 
b) Hersteller B (NPB) und Hersteller C (NRK) nach zyklischer Oxidation bei 1100 °C an Luft; BC: 
NiCoCrAlY, LPPS und APS-TBC 
 
Die Betrachtung lichtmikroskopischer Querschliffe versagter Proben nach der zyklischen 
Oxidation zeigen deutliche Unterschiede in der TBC und der Bondcoat- bzw. TGO-
Morphologie (Abbildung 86). Das Bondcoat NiCoCrAlY neigt zu innerer Oxidation, aufgrund 
des Yttrium- und Hafniumgehalts, wobei diese in Abhängigkeit vom Hersteller unterschiedlich 
stark ausgeprägt ist. Nach der zyklischen Auslagerung bei 1100 °C weist das TBC-System 
von Hersteller A (NKT, Abbildung 86a) und Hersteller C (NRK, Abbildung 86c) so gut wie 
keine innere Oxidation auf, wohingegen die Probencharge NPB (Abbildung 86b) sehr viele 
Bereiche mit innerer Oxidation zeigt. Die Verarmungszone der Phase β-NiAl ist trotz 
unterschiedlicher Versuchszeiten in allen drei Chargen ähnlich stark ausgeprägt, wobei 
angemerkt werden muss, dass die Bondcoatschicht bei NPB um einiges dicker ist als bei 
den anderen beiden Chargen. Zusätzlich kann in den Proben von Hersteller A und C ein 
Saum von Kirkendallporen im Grenzbereich zwischen Grundwerkstoff und Bondcoat 
gefunden werden. Die TBC der Hersteller A und B zeigen eine ähnlich starke Porosität, die 
von Hersteller C jedoch ist viel dichter und besitzt weniger Poren. Ein optischer Vergleich der 
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Porosität der TBC nach der Auslagerung (Abbildung 86) mit der aus dem Anlieferungs-
zustand der drei TBC-Systeme zeigt, dass für die Systeme von Hersteller A und B kein 
großer Unterschied vor und nach der Auslagerung zu sehen ist (Abbildung 87). Für die TBC-
Probe von Hersteller C sieht das jedoch anders aus im Anlieferungszustand ist die Porosität 
höher als nach dem Versagen. Die Ursache in der Abnahme der Porosität kann aus einer 
Sinterung der Wärmedämmschicht während der zyklischen Oxidation resultieren. Eine 
Sinterung der TBC kann die Lebensdauer verkürzen. Dies kann einer der Gründe sein, 
warum die Charge NRK bei 1100 °C eine kürzere Lebensdauer aufweist als die Proben von 
NKT und teilweise von NPB (Abbildung 85). 
 
 
Abbildung 87: Vergleich der TBCs im Anlieferungszustand und nach zyklischer Auslagerung bei 
1100 °C von a) Hersteller A (NKT), b) Hersteller B (NPB) und Hersteller C (NRK) 
 
Des Weiteren ist die TBC von Hersteller A (NKT), im Gegensatz zu den beiden anderen, 
nach der Applikation von YSZ mittels Sandstrahlen geglättet worden. Inwiefern diese 
Glättung ausschlaggebend für die längere Lebensdauer von NKT ist, konnte nicht geklärt 
werden. Die Betrachtung der Morphologie des TBC-Systems von Hersteller A, B und C nach 
der Auslagerung bei 1025 °C (Abbildung 88) zeigt Ähnlichkeiten zu den Querschliffen der 
Proben aller drei Hersteller nach zyklischer Oxidation bei 1100 °C (Abbildung 86). Nur die 
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Porosität der TBC von Charge NRK nach der Auslagerung weist hier auf keine Verdichtung 
der TBC und somit auf eine Sinterung hin (Abbildung 86c). In Übereinstimmung mit dieser 
Beobachtung ist die Lebensdauer von NRK bei 1025 °C länger als die der Charge von 
Hersteller B (NPB) und teilweise von Hersteller A (NKT). 
 
 
Abbildung 88: Metallographische Querschliffe der zwei versagten Systeme von a) Hersteller A (NKT), 
b) Hersteller B (NPB) und c) Hersteller C (NRK) nach zyklischer Oxidation bei 1025 °C an Luft 
 
Die Porosität der TBC und die Verarmungszone sind auch hier ähnlich und die Charge NKT 
neigt auch hier zur Ausbildung eines Porensaums und weniger starker innerer Oxidation als 
NPB. Gerade bei der inneren Oxidation fällt auf, dass diese sich bei der Charge NPB von der 
inneren Oxidation der anderen beiden Chargen fundamental unterscheidet (Abbildung 89). In 
der Probencharge NKT sind „blumenkohlartige“, großflächige Oxidationsbereiche zu sehen, 
welche mehr in die Breite als in die Tiefe wachsen. In NPB hingegen geht die innere 
Oxidation viel tiefer und die oxidierten Bereiche sind kleiner und fein verteilt. Die innere 
Oxidation der Probe von Hersteller C (NRK) ist mit der von Charge NKT vergleichbar, nur 
sehr viel geringer und kann nur an vereinzelten Probenstellen beobachtet werden (Abbildung 
89c). 
 
 
Abbildung 89: TGO-Morphologie und Rissverlauf nach Versagen der TBC von a) Hersteller A (NKT) 
und b) Hersteller B (NPB) nach zyklischer Oxidation bei 1025 °C an Luft 
 
Dadurch, dass das Oxid bei NKT und NRK mehr in die Breite als in die Tiefe zu wachsen 
scheint, sind die Oxide der inneren Oxidation gleichmäßiger unter der kompakten TGO 
verteilt. Tabelle 15 zeigt, dass die Tiefe und auch die Schichtdicke der TGO bei NKT trotz 
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längerer Versuchszeit geringer als bei NBP sind. Zusätzlich muss noch angemerkt werden, 
dass innere Oxidation bei der Charge NRK von Hersteller C so gering ist, dass viel mehr von 
einer kompakten Oxidschicht ausgegangen werden kann. 
 
Tabelle 15: TGO-Schichtdicke und Tiefe der inneren Oxidation für NKT und NPB nach zyklischer 
Auslagerung bei 1025 °C 
Hersteller Temperatur /°C Versuchszeit /% Schichtdicke /µm σ /µm Tiefe /µm 
A (NKT) 
1025 
95 11,81 1,19 60 
B (NPB) 50 14,07 0,80 78 
C (NRK) 133 15,98 0,86 32 
 
Die langsamere Wachstumsgeschwindigkeit und die gleichmäßigere Verteilung der inneren 
Oxide bei der Probe von Hersteller A (NKT) und C (NRK) verursachen weniger Spannungen 
zwischen Oxid und Bondcoat, sodass hier ca. eine doppelt so lange Lebensdauer wie bei der 
Probe von Hersteller B erreicht werden kann. Es ist bekannt, dass abhängig von den 
Bedingungen bei der Applikation von Bondcoats der tatsächliche Gehalt von den „reaktiven 
Elementen“ im Bondcoat variieren kann. Ein größerer Gehalt von Yttrium und Hafnium, 
besonders in der Nähe zur Bondcoatoberfläche kann die Wachstumsgeschwindigkeit 
yttriumhaltiger Oxide stark beeinflussen. Die EDX-Analyse der Oxide in NKT ist zuvor schon 
in Kapitel 5.6 gezeigt worden diese wies zwar yttrium- und hafniumreiche in den Oxiden an 
der Oberfläche auf, diese waren jedoch sehr gering (Abbildung 90). 
 
 
Abbildung 90: EDX-Mapping des APS-TBC-Systems NKT (Hersteller A) nach zyklischer Oxidation bei 
1025 °C an Laborluft 
 
Vergleicht man diese mit EDX-Analysen der anderen beiden Chargen NPB und NRK, wobei 
für NRK die Analyse nur bei der Probe nach der höheren Auslagerungstemperatur vorliegt, 
so zeigt sich deutlich, dass vor allem in NPB der Yttriumgehalt in den Oxiden an der 
Bondcoatoberfläche erheblich höher ist als in NKT (Abbildung 91). 
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Abbildung 91: EDX-Mapping der APS-TBC-Systeme von a) Hersteller B (NPB) und b) Hersteller C 
(NRK) nach zyklischer Oxidation bei 1025 °C (NPB) bzw. 1100 °C (NRK) an Laborluft 
 
Die Untersuchungen in Kapitel 5.6 haben bereits gezeigt, dass die Lebensdauer eines APS-
TBC-Systems verlängert werden kann, wenn weniger yttriumhaltige Oxide und auch eine 
weniger starke innere Oxidation an der Bondcoatoberfläche vorhanden sind. Die Querschliffe 
der bei 1100 °C ausgelagerten Probenchargen zeigen eine zu den bei 1025 °C oxidierten 
Proben analoge Oxidmorphologie (Abbildung 92). Gerade hier ist deutlich zu sehen, dass bei 
Hersteller A (NKT) und C (NRK) im Vergleich zu Hersteller B (NPB) die innere Oxidation 
kaum bis gar nicht auftritt. Folglich ist hier die Lebensdauer von NKT länger als die von NPB. 
Des Weiteren ist in Abbildung 92b bei Hersteller B deutlich eine andere Oxid-
zusammensetzung in TGO im Vergleich zu den anderen beiden Proben der Hersteller A und 
C zu sehen. Es sind können Spinelle als Folge einer „Break-Away“-Oxidation vorgefunden 
worden (Abbildung 92b) und vergleicht man zusätzlich den Rissverlauf fällt auf, dass nur die 
Charge NPB ein starkes „Repeated Cracking“ aufweist. „Repeated Cracking“ und die Bildung 
einer spinellhaltigen TGO kann eine Ursache für die kürzere Lebensdauer der Proben von 
Hersteller B im Vergleich zu den beiden anderen Herstellern sein. 
 
 
Abbildung 92: TGO-Morphologie und Rissverlauf nach Versagen der TBC von a) Hersteller A (NKT), 
b) Hersteller B (NPB) und c) Hersteller C (NRK) nach zyklischer Oxidation bei 1100 °C an Luft 
 
Zusätzlich bestätigt auch hier die Messung der Schichtdicke der TGOs, dass die 
Wachstumsrate von Charge NPB wesentlich schneller ist als die von NKT. Die erreichte 
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Dicke der TGO von der Probencharge NPB ist trotzt einer kürzeren Lebensdauer fast doppelt 
so dick wie die von der Charge NKT(Tab. 16). 
 
Tabelle 16: TGO-Schichtdicke für die APS-TBC-Systeme nach zyklischer und quasistatischer Aus-
lagerung 
Hersteller Temperatur /°C Versuchszeit /% Schichtdicke /µm σ /µm 
A (NKT) 
1100 
21 6,77 0,45 
B (NPB) 17 12,38 1,06 
C (NRK) 19 9,61 0,78 
 
Die Wachstumsgeschwindigkeit der TGO und die innere Oxidation von NRK und NKT sind 
bei 1000 °C geringer als bei NPB, sodass hier eine längere Lebensdauer von NRK im 
Vergleich zu NPB erwartet werden könnte. Die Ergebnisse haben jedoch gezeigt, dass die 
Versuchszeit fast genauso lang ist wie bei NPB (Abbildung 85). Der Grund kann in der ab-
nehmenden Porosität der TBC als Folge von Sinterung angenommen werden (Abbildung 87). 
 
Anhand dieser Ergebnisse zeigt sich, wie wichtig die Morphologie des Bondcoats für das 
Oxidationsverhalten während der zyklischen Auslagerung ist. Gerade die Konzentration der 
„reaktiven Elemente“, besonders im Bereich der Bondcoatgrenzfläche zur TBC hin, ist 
ausschlaggebend für die Stärke der auftretenden inneren Oxidation und die 
Wachstumsgeschwindigkeit der TGO. Wie hoch die Konzentration dieser Elemente ist, hängt 
von Bedingungen, wie zum Beispiel die Vakuumqualität bei der Applikation des Bondcoats 
oder der anschließenden Vakuumwärmebehandlung ab. In den Querschliffen von den 
Bondcoats der drei TBC-Systeme im Anlieferungszustand sind deutliche Unterschiede in der 
Grenzflächenmorphologie des Bondcoats zu sehen (Abbildung 93). 
 
 
Abbildung 93: Metallographische Querschliffe der APS-TBC-Systeme im Anlieferungszustand von 
a) Hersteller A (NKT), b) Hersteller B (NPB) und c) Hersteller C (NRK) 
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Die Charge NKT zeigt eine homogene Verteilung der beiden Phasen γ-Ni und β-NiAl im 
Bondcoat vor der Auslagerung (Abbildung 93b). Die Charge NPB mit der kürzesten 
Versuchszeit zeigt zwar eine leichte Phasenanreicherung von β-NiAl, welche die Bildung 
einer homogeneren Al2O3-Schicht unterstützen würde, doch bereits eine starke innere 
Oxidation in den konkaven Bereichen der Bondcoatoberfläche vor der Auslagerung 
(Abbildung 93b). Dies gibt einen Hinweis darauf, dass sich mehr Yttrium an der 
Bondcoatoberfläche befindet gegenüber NKT und NRK. Denn dort kann im 
Anlieferungszustand keine vermehrte innere Oxidation an der Bondcoatoberfläche gefunden 
werden. Zusätzlich ist die Bondcoatschicht von NPB ca. 55 µm dicker als bei den anderen 
beiden TBC-Systemen. Somit ist hier ein größeres Reservoir an „reaktiven Elementen“ 
vorhanden [18], welche somit die stärkere innere Oxidation begünstigt. Für die Charge NRK 
von Hersteller C kann sogar eine leichte Verarmung von β-NiAl an der Oberfläche gefunden 
werden, welches die Möglichkeit der Spinellbildung und somit das Risiko eines schnelleren 
Versagens zusätzlich erhöht. Des Weiteren konnte durch EDX-Analysen bei der Charge NKT 
schon vor der Auslagerung eine dünne, nicht ganz geschlossene Al2O3-Schicht an der 
BC/TBC-Grenzfläche nachgewiesen werden (Abbildung 94). 
 
 
Abbildung 94: EDX-Mapping am APS-TBC-System im Anlieferungszustand von Hersteller A (NKT) 
 
Der Nachweis von Al2O3 oder anderen Oxiden an der BC-Oberfläche der anderen beiden 
Proben im Anlieferungszustand war hingegen negativ. Dort konnte lediglich in einigen 
Segmenten ein Spalt zwischen TBC und BC gefunden werden (Abbildung 95). 
 
 
Abbildung 95: REM-Aufnahmen am APS-TBC-System im Anlieferungszustand von a) Hersteller B 
(NPB) und b) Hersteller C (NRK) 
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Das Vorhandensein einer Al2O3-Schicht vor der Oxidation kann ein zusätzlicher Faktor für 
die lange Lebensdauer von NKT sein. Die hier durchgeführten Untersuchungen zeigen ganz 
deutlich, wie groß der Einfluss von einzelnen Parametern bei der Herstellung von TBC-
Systemen ist. Ein nominell identisches System zeigt eindeutige Unterschiede in der 
Lebensdauer in Abhängigkeit vom Hersteller. Beispielsweise geben das schon im 
Anlieferungszustand vorhandene Al2O3 am BC/TBC-Interface und die geringe Konzentration 
von Yttrium- und Hafniumoxiden an der BC-Oberfläche in den Proben von Hersteller A einen 
Hinweis auf die Vakuumqualität während Wärmebehandlungen und Spritzverfahren in der 
Herstellung. Beide Beobachtungen deuten darauf hin, dass dieses TBC-System in 
Atmosphären mit einem höheren Sauerstoffpartialdruck hergestellt worden sind, als die 
anderen beiden Chargen. Als Ursache für die Unterschiede in der Lebensdauer können 
somit Bedingungen wie Vakuumqualität oder Spritzparameter vermutet werden, da diese 
vom Hersteller unterschiedlich eingestellt werden können. Im Folgenden (Kap. 1) wird 
anhand durchgeführter Grundlagenversuche an freistehenden MCrAlY-Schichten der 
Einfluss der Vakuumqualität während der Wärmebehandlung nach der Herstellung des BC´s 
durch LPPS oder HVOF auf die Bondcoatmorphologie gezeigt. 
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8 Einfluss der Vakuumqualität auf die BC-Morphologie bei der Wärmebehandlung 
8.1 Einfluss der Vakuumqualität bei der Wärmebehandlung 
Zur Untersuchung des Einflusses der Vakuumqualität auf die Phasenzusammensetzung und 
das Oxidationsverhalten von Bondcoats wurden freistehende MCrAlY-Schichten in 
unterschiedlichen Atmosphären mit verschiedenen Drücken bei 1100 °C für 1–5 h aus-
gelagert. In Kapitel 2.5 ist gezeigt worden, dass sowohl die Verdampfung von Chrom als 
auch der Yttriumgehalt des Bondcoats einen Einfluss auf das Phasenzusammensetzung des 
BC´s während einer Wärmebehandlung besitzen. Für die Versuche sind drei verschiedene 
freistehende MCrAlY-Schichten mit derselben Zusammensetzung der Grundelemente 
Ni25Co17Cr10Al1.5Re (w%) verwendet worden. Die Schichten unterscheiden sich nur im 
Gehalt an Sauerstoff und Yttrium sowie in ihrem Spritzverfahren voneinander. Tabelle 17 
listet die genaue Zusammensetzung dieser beiden Elemente, das angewendete 
Spritzverfahren und die verwendeten Probenbezeichnungen auf: 
 
Tabelle 17: Sauerstoff- und Yttriumgehalt in freistehenden MCrAlY-Schichten in w% 
Bez. Spritzverfahren Y O 
High Y, VPS VPS 0,56 0,027 
Low Y, VPS VPS 0,32 0,034 
Low Y, HVOF HVOF 0,22 0,241 
 
Wie bereits in Kapitel 5.6 gezeigt wird, ist der Sauerstoffgehalt in einer mittels HVOF 
gespritzten Schicht wesentlich höher als in VPS-Schichten. Durch den hohen 
Sauerstoffgehalt liegt ein Teil des Yttriums im Ausgangszustand schon oxidierter Form vor. 
Während der Auslagerungen ist der Druck in einem Bereich von 10-5 bis 10-3 mbar variiert 
worden. Dabei konnte der Druck von 10-3 mbar im Ofen nur durch die Zuleitung von Gasen 
wie Argon (sauerstoffarm) oder synthetischer Luft (sauerstoffreich) eingestellt werden. Über 
die Änderung des Druckes kann folglich der Sauerstoffpartialdruck eingestellt werden. Dieser 
wird umso so kleiner, je geringer der Gesamtdruck ist. 
 
Nach der Wärmebehandlung hat sich erwartungsgemäß bei allen drei untersuchten MCrAlY-
Schichten ein Zweiphasensystem, bestehend aus γ-Ni und β-NiAl, gebildet. Der Nachweis 
erfolgte mittels XRD-Analyse der Probenoberflächen (Abbildung 96). Die Entwicklung der 
Phasenzusammensetzung nach der Auslagerung für 5 h bei 1100 °C in Abhängigkeit der 
Vakuumqualität kann in Abbildung 96 anschaulich für alle drei MCrAlY´s in den 
entsprechenden Diffraktogrammen gezeigt werden. Für alle drei Schichten kann ein 
Abnehmen der Intensität der Reflexe von γ-Ni, insbesondere des Reflexes bei 2θ = 52°, mit 
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sinkendem Druck beobachtet werden. Neben den beiden metallischen Phasen finden sich in 
den VPS-Schichten bei fast allen Drücken Reflexe für den Perowskit YAlO3 (YAP) und für 
Y2O3 (Abbildung 96a und b). Bei der HVOF-Schicht finden sich nur bei der Auslagerung mit 
einem Druck von 10-4 mbar Reflexe mit geringer Intensität für YAP (Abbildung 96c). Reflexe 
für Al2O3 können jeweils nur nach der Auslagerung in sauerstoffreicher Atmosphäre (synth. 
Luftspülung) detektiert werden. In allen anderen Diffraktogrammen (<10-5, 10-4 und 10-3 mbar 
mit Argonspülung) fehlen die Reflexe von Al2O3. 
 
Einfluss der Vakuumqualität auf BC-Morphologie 
110 
 
 
 
Abbildung 96: XRD Diffraktogramme von a) High Y, VPS, b) Low Y, VPS und c) Low Y, HVOF nach 
einer Auslagerung für 5 h bei 1100 °C bei <10-5 mbar (schwarz), 10-4 mbar (grün), 10-3 mbar mit 
Argonspülung (blau) und 10-3 mbar mit synth. Luftspülung (rot) 
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Metallographische Querschliffe aller drei untersuchten MCrAlY-Schichten bieten einen guten 
Überblick über die Veränderungen in der Bondcoatmorphologie nach den Auslagerungen in 
den verschiedenen Atmosphären (Abbildung 97). 
 
 
Abbildung 97: Einfluss des Vakuums auf das Gefüge der freistehenden Schichten für a) High Y, VPS, 
b) Low Y, VPS und c) Low Y, HVOF nach 5 h, bei 1100 °C 
 
Bei allen drei Schichten kann eine Verschiebung des Phasengleichgewichtes zu β-NiAl in 
Abhängigkeit zur Änderung des Druckes beobachtet werden. Alle MCrAlY-Schichten, welche 
bei den kleinsten Drücken (<10-5 und 10-4 mbar) ausgelagert worden sind, besitzen eine 
Anreicherung von β-NiAl an der Oberfläche. Nur in der Low Y, HVOF-Schicht kann auch eine 
Anreicherung von β-NiAl nach der Auslagerung bei 10-3 mbar in Argonatmosphäre. Die VPS-
Schichten zeigen bei beiden Atmosphären mit dem Druck von 10-3 mbar ein zweiphasiges 
Gefüge von γ-Ni und β-NiAl. In der High Y, VPS-Schicht ist bei 10-3 mbar zusätzlich eine 
Tendenz zu einer leichten Verarmung von β-NiAl an der Oberfläche zu beobachten. Dies 
weist darauf hin, dass die Senkung des Sauerstoffpartialdruckes eine Anreicherung der β-
NiAl Phase bewirkt. Diese Verschiebung des Phasengleichgewichts in Richtung der 
aluminiumreichen Phase wird durch die Verdampfung von Chrom verursacht, welche dann 
mit sinkendem Druck zunimmt. In Übereinstimmung mit den XRD Untersuchungen 
(Abbildung 96) können bei den VPS-Schichten (Abbildung 97a und b) Oxide als Schicht oder 
als einzelne Partikel an der Oberfläche gefunden werden. 
Einfluss der Vakuumqualität auf BC-Morphologie 
112 
8.2 Einfluss des Yttriumgehalts 
Eine bessere Identifikation der Oxide an der Oberfläche ist mithilfe von Raman- und 
Fluoreszenzspektroskopie möglich. Unter Fluoreszenz versteht man die spontane Emission 
von Licht, die nur so lange auftritt, wie die fluoreszierenden Moleküle durch Lichtabsorption 
angeregt werden [91]. Das Fluoreszenzspektrum α-Al2O3 liegt im Bereich 14300 bis 
14500 cm-1 eine Emission kann nur für die, bei 10-3 mbar in synthetischer Luftspülung aus-
gelagerten, MCrAlY-Schichten beobachtet werden (Abbildung 98). Die Verschiebung und 
Verbreiterung der Peaks kann unter anderem durch Spannungseffekte in der Oxidschicht 
verursacht werden [106]. 
 
 
Abbildung 98: Fluoreszenzspektren von a) High Y, VPS, b) Low Y, VPS und c) Low Y, HVOF nach der 
Wärmebehandlung für 1 h bei 1100 °C in 10-3 mbar mit synthetischer Luftspülung verglichen mit 
Referenzsprektren für Al2O3 
 
Keinerlei Fluoreszenzaktivität für Al2O3 konnte bei den anderen auslagerten Schichten 
gefunden werden. Dort können mittels Ramanspektroskopie hauptsächlich yttriumhaltige 
Oxide, wie der Perowskit YAlO3 (YAP) und Y2O3, an der Oberfläche gefunden werden. 
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Abbildung 99: Ramanspektrum nach der Auslagerung für 5 h bei 1100 °C mit 10-4 mbar für alle drei 
MCrAlY-Schichten: Low Y, HVOF (grün), Low Y, VPS (blau) und High Y, VPS (rot) 
 
Abbildung 99 zeigt das Ergebnis für alle drei Schichten anschaulich am Beispiel der 
Auslagerung bei einem Druck von 10-4 mbar. In Anhang 10.5 sind die Ramanspektren zu den 
Versuchen bei anderen Drücken vollständig abgebildet. Ein Vergleich mit den Referenz-
spektren von YAP (Abbildung 99, türkis) und Y2O3 (Abbildung 99, grau) zeigt, dass die 
freistehenden VPS-Schichten mit einem hohen Yttriumgehalt zur Bildung von Y2O3 neigen. 
Der Perowskit konnte nur an den Oberflächen der beiden Schichten mit dem geringeren 
Yttriumgehalt nachgewiesen werden. Eine Betrachtung der Querschliffe zeigt, dass abhängig 
von der Menge an Oxiden an der Oberfläche die Anreicherung von β-NiAl unterschiedlich 
stark ist (Abbildung 100). Je mehr yttriumhaltiges Oxid an der Oberfläche, desto geringer die 
Verdampfung von Chrom und damit auch die Anreicherung von β-NiAl. 
 
 
Abbildung 100: Bondcoatmorphologie in Abhängigkeit von Sauerstoff- und Yttriumgehalt nach der 
Auslagerung für 5 h bei 1100 °C mit 10-4 mbar. a) High Y, VPS, b) Low Y, VPS und c) Low Y, HVOF 
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Die High Y, VPS-Schicht mit 0,6 wt % Y zeigt im Vergleich zu der Low Y, VPS-Schicht mit 
0,3 wt % Y so gut wie keine Anreicherung von β-NiAl und dafür eine große Menge von Y2O3 
an der Oberfläche bei einem Druck von 10-4 mbar (Abbildung 100). Dabei können sowohl 
eine dünne Oxidschicht als auch innere Oxidation in der High Y, VPS-Schicht gefunden 
werden, welche die Chromverdampfung stark hemmen. Auch frühere Untersuchungen von 
Vakuumwärmebehandlungen zeigen die Bildung von Y2O3 an der Oberfläche [18, 80, 107]. 
Insbesondere Schulz et al. [80] beobachteten die Bildung von Y2O3 an der Oberfläche von 
VPS MCrAlY-Schichten auf CMSX4 nach einer Wärmebehandlung für 4 h bei 1080°C mit 
einem Druck von <10-5 mbar. Die Bildung der Oxide tritt vorzugsweise an den Grenzflächen 
zwischen den beiden Hauptphasen, in diesem Falle γ-Ni und β-NiAl, auf. Auch Nijdam et al. 
[107] konnten eine Bildung von Y2O3 an der Oberfläche freistehender MCrAlY-Schichten mit 
einem Yttriumgehalt von 0,2 at% nach einer Auslagerung für 1 h bei 1100 °C in 
Argonatmosphäre mit einem Druck von 10-3 mbar nachweisen. Die Low Y, VPS-Schicht mit 
dem geringeren Gehalt an Yttrium weist weniger Oxide an der Oberfläche auf als die 
anderen beiden freistehenden Schichten, dafür kann eine stärkere Anreicherung von β-NiAl 
beobachtet werden. Aufgrund des Spaltes zwischen metallographischer Nickelschutz-
beschichtung und Probenoberfläche können in der Low Y, HVOF-Schicht die Oxide optisch 
nicht identifiziert werden. Die metallographischen Querschliffe der Low Y-Schichten haben 
gezeigt, dass in der HVOF-Schicht eine stärkere Anreicherung von β-NiAl zu beobachten ist 
im Vergleich zu den anderen beiden untersuchten Schichten (Abbildung 100). Nominell 
besitzen beide freistehenden Low Y-Schichten denselben Yttriumgehalt, es wurde jedoch 
schon gezeigt (Kap. 5.6), dass ein Teil des Yttriums beim Aufbringen mittels HVOF oxidiert 
wird. Somit ist der Gehalt an Yttrium in der HVOF-Schicht geringer als in der VPS-Schicht. 
Wie groß der Einfluss von freiem Yttrium im Vergleich zu oxidiertem Yttrium in der Schicht 
ist, zeigt sich durch Untersuchungen mittels Kathodolumineszenz (KL) an der Oberfläche der 
beiden Low Y-Schichten (Abbildung 101). Da die energetischen Abstände zwischen 
Valenzband und Leitungsband von yttrium- und aluminiumhaltigen Oxiden im Bereich des 
sichtbaren Lichtes liegen, können sie mithilfe von Kathodolumineszenz nachgewiesen 
werden [84]. Somit ist eine Lokalisierung dieser Oxide in der MCrAlY-Schicht möglich. Auch 
im Ramanspektrum (Abbildung 99) konnte YAP an der Oberfläche der HVOF-Schicht 
nachgewiesen werden. Es zeigt sich tatsächlich, dass aufgrund des unterschiedlichen 
Gehaltes an nicht oxidiertem Yttrium die Menge an Oxiden an der Oberfläche in der HVOF-
Schicht deutlich geringer ist als in den VPS-Schichten. Wegen der scharfkantigen 
Erscheinung der einzelnen Körner in der Low Y, HVOF-Schicht liegt die Vermutung nahe, 
dass die Oberfläche während der Auslagerung rekristallisiert ist [80]. 
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Abbildung 101: REM- und KL-Aufnahmen der Oberflächen von a) und b) Low Y, VPS sowie c) und  
d) Low Y, HVOF 
 
Aufgrund des geringeren Gehaltes an freiem Yttrium kann in der HVOF-Schicht auch 
wesentlich weniger Yttrium an die Oberfläche diffundieren und oxidiert werden. So ist die 
Behinderung der Verdampfung von Chrom dort geringer und die Anreicherung von β-NiAl 
stärker. 
8.3 Die Abwesenheit von Al2O3 an der Oberfläche nach der Wärmebehandlung 
Eine wichtige Beobachtung ist die fehlende Bildung von Al2O3 an der Oberfläche nach den 
Auslagerungen im Vakuum. Das Diagramm in Abbildung 102 zeigt die thermodynamischen 
Zersetzungsdrücke unterschiedlicher Metalloxide Abhängigkeit von der Temperatur 
(berechnet mit dem Programm FactSage). Dementsprechend liegt der Zersetzungsdruck von 
Al2O3 bei 1100 °C im Bereich um 10-26 mbar [108]. Der Sauerstoffpartialdruck während der 
Vakuumwärmebehandlungen ist nicht kleiner als 10-5 mbar, also stets höher als der 
Zersetzungsdruck von Al2O3 bei der entsprechenden Temperatur. 
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Abbildung 102: Mit FactSage berechnete Zersetzungsdrücke verschiedener Oxide 
 
Weiterführende Untersuchungen mithilfe von SNMS für die VPS-Schichten, gezeigt am 
Beispiel der Auslagerungen bei 10-4 mbar, bestätigen die Abwesenheit von Aluminiumoxid 
(Abbildung 103). Dieses Resultat konnte für alle drei freistehenden MCrAlY-Schichten, außer 
für die Auslagerung bei 10-3 mbar mit synthetischer Luftspülung, beobachtet werden  
 
 
Abbildung 103: SNMS-Profile der beiden VPS-Schichten a) High Y und b) Low Y für 5 h bei 1100 °C 
mit einem Druck von 10-4 mbar 
 
Die Massenprofile von Sauerstoff und Aluminium zeigen an der Oberfläche zu keiner Zeit 
eine Korrelation, welche auf die Anwesenheit von Al2O3 an der Oberfläche hinweisen würde. 
Daher muss die fehlende Bildung von Al2O3 eine kinetische Ursache haben. Zur Bildung von 
Al2O3 muss der Sauerstoff zunächst zur Bondcoatoberfläche hin transportiert werden. Der 
zweite Schritt ist die Adsorption von Sauerstoff nach einem erfolgreichen Teilchen-
zusammenstoß mit der Oberfläche. Um mit dem Aluminium zu reagieren erfolgt 
anschließend der Transport von Sauerstoff zum Aluminium [42]. Die kinetische Gastheorie 
besagt, dass die Anzahl der Stöße von Sauerstoffmolekülen auf eine Oberfläche vom 
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Partialdruck des Gases O2 abhängt. Diese Flächenstoßrate Z kann über die Hertz-Langmuir-
Gleichung beschrieben werden [42]: 
 
MkT
p
Z O
pi2
2
= , (16) 
mit 
2Op = Sauerstoffpartialdruck in mbar, 
 M = molekulare Masse von Sauerstoff 
 T = Temperatur in K 
und k = Boltzmann-Konstante. 
 
Für den hier betrachteten Fall muss das bedeuten, dass direkt an der MCrAlY-Oberfläche 
der Sauerstoffpartialdruck so gering ist, dass die Zahl der erfolgreichen Stöße nicht für die 
Bildung von Al2O3 ausreicht. Der dort ankommende Sauerstoff oxidiert vor allem das Yttrium 
aus dem Bondcoat, da dieses über einen geringeren Zersetzungsdruck (10-36 mbar) als 
Aluminium verfügt (Abbildung 102). Außerdem ist bekannt das Yttriumoxide dem Sauerstoff 
schnellere Diffusionswege zur Verfügung stellen. 
 
Deswegen könnte man für die Low Y, HVOF-Schicht, wo ein Großteil des Yttriums schon vor 
der Auslagerung oxidiert ist, erwarteten, dass zumindest in der Argonatmosphäre mit einem 
höheren Druck (10-3 mbar in Argonatmosphäre) der Sauerstoffpartialdruck ausreichend hoch 
ist, um eine deutlich sichtbare Aluminiumoxidschicht zu bilden. Doch Abbildung 104 zeigt 
deutlich, dass die Menge von gebildeten Al2O3 so gering ist, dass sie mit den hier 
angewendeten Nachweisverfahren nicht detektiert werden kann. 
 
 
Abbildung 104: a) REM-, b) KL-Aufnahmen der Oberfläche und c) Querschliff von Low-Y, HVOF nach 
einer Auslagerung für 5 h bei 1100 °C mit 10-3 mbar in Argonatmosphäre 
 
Die Untersuchung mittels Kathodolumineszenz (KL) (Abbildung 104b) auf der Oberfläche 
zeigt nur eine geringe Menge yttriumreicher Oxiden. Wie bereits erwähnt, geht die geringe 
Oxidation von Yttrium einher mit einer stärkeren Anreicherung von β-NiAl (Abbildung 104c). 
Daraus folgt, dass hier Chrom ungehindert verdampfen kann. Des Weiteren muss der 
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Sauerstoffpartialdruck an der Oberfläche so gering sein, dass die Anzahl erfolgreicher 
Teilchenzusammenstöße zur Bildung von Al2O3 nicht ausreicht. Folglich bildet sich trotz 
eines ausreichenden Aluminiumreservoirs kein Oxid. Zur Bestätigung dieser Vermutung hilft 
die empirische Betrachtung der Verdampfungsrate 
dt
d iω
 von Chrom und Sauerstoff. Diese 
kann über folgenden Zusammenhang berechnet werden [42]: 
 
kT
Mp
dt
d i
i
i
pi
ω
2
= , (17) 
mit pi = Dampfdruck von Sauerstoff oder Chrom 
 Mi = molekulare Masse von Sauerstoff oder Chrom 
 T = Temperatur in K 
und k = Boltzmann-Konstante. 
 
Daraus ergibt sich die Menge von verdampfendem Chrom und von ankommendem 
Sauerstoff. Die Werte in einem Zeitrahmen von 5 h berechnen sich somit von Chrom zu 1,5 
scm
mg
2  und von Sauerstoff zu 1,2 scm
mg
2 . Dies zeigt, dass sich die Verdampfungsrate von 
Chrom von der MCrAlY-Oberfläche weg in einem Bereich mit gleicher Größenordnung 
befindet wie von Sauerstoff zur Oberfläche hin. Somit ist es möglich, dass eine starke 
Chromverdampfung einen so niedrigen Partialdruck von Sauerstoff verursacht, dass die 
erfolgreiche Zahl an Stößen zur Al2O3 Bildung nicht mehr ausreicht. In früheren 
Untersuchungen sind unter ähnlichen Versuchsbedingungen dieselben Beobachtungen 
gemacht worden und haben zu einem vergleichbaren Ergebnissen geführt [18]. 
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8.4 Morphologie rauer MCrAlY-Oberflächen nach der Vakuumwärmebehandlung 
Unter den gleichen Versuchsbedingungen wie für die geschliffenen Schichten wurden auch 
freistehende MCrAlY-Schichten mit einer rauen Oberfläche ausgelagert. Auch hier kann 
sowohl eine Bildung von yttriumhaltigen Oxiden wie auch eine Verschiebung des 
Phasengleichgewichts in Richtung β –NiAl beobachtet werden (Abbildung 105). 
 
 
Abbildung 105: REM-Aufnahmen von a) High Y, VPS und b) Low Y, VPS nach der Auslagerung für 
5 h, bei 1100 °C mit 10-4 mbar 
 
Die Anreicherung von β-NiAl ist hauptsächlich an den konvexen Bereichen zu sehen, in den 
konkaven Bereichen der Schichtoberfläche bilden sich vermehrt die yttriumhaltigen Oxide. 
Auch hier ist in der Low Y, VPS-Schicht die Anreicherung von β-NiAl stärker als bei der 
High Y, VPS-Schicht. Der Effekt der lokalen Oxidbildung und Anreicherung von β-NiAl 
konnte in allen drei untersuchten Schichten beobachtet werden. 
8.5 Einfluss der Chromverdampfung auf die Anreicherung von β-NiAl 
Die Anreicherung von β-NiAl während einer Vakuumwärmebehandlung wird durch die Ver-
dampfung von Chrom verursacht. Dabei ist unklar, in welcher Form (Metall oder Oxid) Chrom 
verdampft. In Übereinstimmung mit thermodynamischen Berechnungen der Oxidstabilitäten 
bei 1100 °C [18, 19] ist in einem Druckbereich von 10-5 bis 10-3 mbar CrO2 (g) bzw. CrO3 (g) 
die Verbindung mit dem höchsten Dampfdruck (Abbildung 106). 
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Abbildung 106: Mit FactSage berechnetes thermochemisches Gleichgewichtsdiagramm das Systems 
Cr-O 
 
Eine Verdampfung von Chrom als Oxid würde aber bedeuten, dass die Verdampfung mit 
einem steigenden Sauerstoffpartialdruck zunimmt. Folglich müsste die Anreicherung von β-
NiAl mit steigendem Druck zunehmen. Die experimentellen Beobachtungen belegen aber 
das Gegenteil die Chromverdampfung und damit die Anreicherung der aluminiumreichen 
Phase nehmen mit sinkendem Druck zu. Es gilt zu bedenken, dass solange noch nicht 
oxidiertes Chrom im Bondcoat enthalten ist, der Dampfdruck von Chrom konstant bleibt. Dies 
zeigt sich durch die konstante Linie von Cr(g) auf der Seite von Cr(s) im Stabilitätsdiagramm 
des Systems Cr-O (Abbildung 106). Aus der Verringerung des Gesamtdruckes resultiert eine 
Absenkung des Sublimationspunktes und damit kann festes Chrom in die gasförmige Phase 
übergehen und als Metall verdampfen. Dies zeigt sogleich, dass bei einem sehr geringen 
Sauerstoffpartialdruck an der MCrAlY-Oberfläche, dieser unerheblich ist für die Verdampfung 
des Chroms.  
 
8.6 Gezielte Steuerung der MCrAlY-Oberflächenmorphologie 
Vakuumwärmebehandlungen von freistehenden MCrAlY-Schichten mit unterschiedlichem 
Yttrium- und Sauerstoffgehalt zeigen deutlich, dass die Zusammensetzung an der Bondcoat-
oberfläche mit der Variation von Druck und Atmosphäre beeinflusst wird. Mit sinkendem 
Sauerstoffpartialdruck, im untersuchten Bereich von 10-3 mbar bis 10-5 mbar, kann die 
Verschiebung des Phasengleichgewichts von einem Zweiphasensystem (γ-Ni und β-NiAl) hin 
zu einer Phase, nämlich β-NiAl, verstärkt werden. Zusätzlich wird die Verdampfung von 
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Chrom, und somit die Anreicherung von β-NiAl, durch die Oxidation von Yttrium an der 
Oberfläche unterdrückt. VPS-Schichten mit einem hohen Yttrium- und niedrigem 
Sauerstoffgehalt bilden eine durchgehende Y2O3 Schicht (Abbildung 103), welche die 
Chromverdampfung stark unterdrückt. Folglich kann keine vermehrte Anreicherung von β-
NiAl beobachtet werden. Diese Beobachtung kann auch mit früheren Untersuchungen in 
Einklang gebracht werden [84]. HVOF-Schichten mit einem niedrigen freien Yttrium- und 
Sauerstoffgehalt bilden dahingegen, unter gleichen Auslagerungsbedingungen, eine dicke β-
NiAl-Schicht und nur wenige yttriumhaltige Oxide, hauptsächlich YAP, können gefunden 
werden. Untersuchungen rauer Oberflächen unter gleichen Versuchsbedingungen zeigen die 
lokale Anreicherung von β-NiAl vor allem in konvexen Bereichen der Oberfläche und eine 
Bildung yttriumreicher Oxide in den konkaven Bereichen. Die Oxidation von Yttrium im 
konkaven Bereich führt zu einer schnellen Verarmung von Yttrium in den konvexen Teilen 
der Oberfläche [18]. Zusätzlich sind die Diffusionswege aus dem Inneren der Schicht zu den 
konkaven Bereichen der Oberfläche wesentlich kürzer als zum konvexen Bereich. Die 
Abwesenheit einer Al2O3-Schicht in den untersuchten freistehenden Schichten nach einer 
Vakuumwärmebehandlung vor allem im Druckbereich <10-4 mbar für 5 h, bei 1100 °C, führt 
zu der Annahme, dass die Zahl der erfolgreichen Teilchenstöße so gering ist, dass sich kein 
Al2O3 bildet. Denn auch in der HVOF-Schicht, in der nur geringe Mengen von yttriumhaltigen 
Oxiden gebildet werden, kann kein Al2O3 an der Oberfläche gefunden werden. Des Weiteren 
kann gezeigt werden, dass Chrom metallisch verdampft und die Verdampfung von Chrom 
bei einer Wärmebehandlung von 5 h den Sauerstoffpartialdruck an der MCrAlY-Oberfläche 
soweit erniedrigt, dass kein Al2O3 gebildet werden kann. Es kann angenommen werden, 
dass wenn die Schichtdicke der β-NiAl-Phase durch eine ausreichend lange Auslagerung 
weiter zunimmt, die Chromverdampfung wahrscheinlich, aufgrund der geringen Löslichkeit 
von Chrom in β-NiAl, soweit gesenkt werden kann, dass die Bildung einer Al2O3-Schicht 
ermöglich wird. Es sollte sich mit ausreichend langer Zeit während der Vakuumwärme-
behandlung bei allen untersuchten freistehenden Schichten mit fortschreitender Verarmung 
von Yttrium eine Al2O3-Schicht bilden, wie es auch vorher schon beobachtet worden ist 
[18, 107]. Die hier gezeigten Beobachtungen und Ergebnisse machen deutlich, dass sich die 
Phasenzusammensetzung β-NiAl und γ-Ni an der Bondcoatoberfläche im MCrAlY, über die 
Vakuumqualität gezielt steuern lässt. Doch es muss angemerkt werden, dass sich in einer 
industriellen Fertigung eine solch gezielte Einstellung der Vakuumbedingungen kaum 
durchführen lässt. Des Weiteren konnte hier nochmals der Einfluss der Sauerstoffmenge 
während der Applikationsverfahren von Bondcoats auf den freien Yttriumgehalt und somit auf 
das Oxidationsverhalten von MCrAlY-Legierungen eindeutig nachgewiesen werden. 
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9 Zusammenfassung 
Zur Entwicklung eines zuverlässigen Modells für die Vorhersage der Lebensdauer von TBC-
Systemen sind Kenntnisse über physikalische und mechanische Eigenschaften, sowie  
Versagensmechanismen des TBC-Systems nötig. Dazu ist es unerlässlich, dass das 
Oxidationsverhalten der TBC-Systeme untersucht wird, da die TGO eine wichtige Rolle im 
Versagen eines TBC-Systems spielt. Im Rahmen dieser Arbeit wurde der Einfluss 
unterschiedlicher Herstellungsparameter auf die Lebensdauer von EB-PVD- und APS-TBC-
Systemen untersucht. Dabei sind für beide TBC-Systeme mehrere Parameter wie die 
Schichtdicke der TBC, eine mögliche Alitierung des Bondcoats und das Applikations-
verfahren sowie die Zusammensetzung des Bondcoats variiert und betrachtet worden. Für 
eine Ermittlung der Lebensdauer solcher Systeme sind TBC-Rundproben mit unter-
schiedlichen Spezifikationen zyklisch oxidiert und ausgewertet worden. Die ermittelten 
Ergebnisse zeigen dabei ganz deutlich, dass die hier untersuchten einzelnen Parameter in 
Kombination mit einer APS-TBC eine längere Lebensdauer aufweisen als mit einer EB-PVD-
TBC. Es zeigt sich, dass die Schichtdicke der TBC bei EB-PVD-TBC-Systemen einen 
geringeren Einfluss auf die Lebensdauer hat als bei APS-TBC-Systemen. Die wichtigsten 
Aussagen, die darüber hinaus noch gemacht werden konnten, sind: 
 
• Der Einfluss der Bondcoatzusammensetzung (CoNiCrAlY↔NiCoCrAlY) konnte auf-
grund der Vielzahl der anderen variierten Parameter nicht genau bestimmt werden. 
• Die Alitierung von CoNiCrAlY hat keinen positiven Effekt auf die Lebensdauer des 
TBC-Systems. 
• Die 300 µm dicke TBC verlängert im Vergleich zu der nur 150 µm dicken TBC die 
Lebensdauer der hier untersuchten Systeme um ca. 20 % unter anderem durch eine 
unterschiedliche Risswachstumsgeschwindigkeit in der TBC in Abhängigkeit vom 
Rauigkeitsprofil des BCs. 
• Die Applikation des Bondcoats mit HVOF führt bei APS-TBC-Systemen zu einer sehr 
langen Lebensdauer, wohingegen der Einsatz von einem HVOF-BC im EB-PVD-
TBC-System zu sehr kurzen Versuchszeiten bis zum Versagen führt. 
 
Die längste Lebensdauer erzielen APS-TBC-Systeme, allen voran jene, welche ein HVOF-
Bondcoat besitzen. Die kürzeste Lebensdauer konnte beim alitierten Bondcoat CoNiCrAlY 
mit dünner EB-PVD-TBC beobachtet werden. 
 
Zur Bestimmung der Wachstumsrate der TGO ausgewählter TBC-Systeme sind zusätzlich 
quasistatische Auslagerungsversuche mit unterschiedlichen Versuchszeiten durchgeführt 
worden. Für das Wachstumsverhalten der TGO auf MCrAlY-Bondcoats wird ein 
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subparabolisches Verhalten erwartet [43, 44]. Mithilfe von Schichtdickenmessungen der 
TGO und der Bestimmung der Tiefe der inneren Oxidation konnte gezeigt werden, dass die 
Wachstumsrate der TGO aller vier untersuchten TBC-Systeme tatsächlich mit einer 
subparapolischen Funktion beschrieben werden konnte. Mithilfe dieser Funktion konnte die 
jeweilige Wachstumskonstante k´ beider Bondcoats (CoNiCrAlY (alitiert) und NiCoCrAlY) für 
alle untersuchten Auslagerungstemperaturen bestimmt werden. Darüber hinaus war es 
möglich, für die untersuchten EB-PVD-TBC-Systeme die Oxidschichtdicke, bei der mit hoher 
Wahrscheinlichkeit ein Versagen eintritt, zu bestimmen. Ein Vergleich der berechneten 
Werte aus der Schichtdickenmessung der TGO mit den experimentellen Ergebnissen aus 
der zyklischen Oxidation hat gezeigt, dass die Ergebnisse eine gute Übereinstimmung 
aufweisen. Eine Ausnahme findet sich jedoch bei der zyklischen Oxidation der APS-TBC-
Systeme, dort treten größere Abweichungen im Vergleich zu den berechneten Schichtdicken 
auf. Die Ursache für die Abweichung kann unter anderem im Falle des BCs NiCoCrAlY, die 
durch die innere Oxidation verursachte, Inhomogenität der TGO sein. Zum anderen aber 
auch, dass gerade bei APS-TBC-Systemen auch andere Faktoren einen stärkeren Einfluss 
auf die Lebensdauer haben können. Tendenziell kann aber die Schichtdickenentwicklung 
beider TBC-Systeme mithilfe der ermittelten Wachstumsrate gut in Übereinstimmung 
gebracht werden. Da das Bondcoat NiCoCrAlY aufgrund des Gehalts von Yttrium und 
Hafnium zu innerer Oxidation neigt und diese die Lebensdauer ebenfalls beeinflussen kann, 
ist diese separat ausgemessen und charakterisiert worden. Die Tiefe der inneren Oxidation 
nimmt sowohl mit steigender Temperatur als auch mit der Länge der Versuchszeit zu. Nur 
bei der höchsten Auslagerungstemperatur (1075 °C) konnte eine Stagnation der 
Oxidationstiefe nach 20-40 % der erreichten Lebensdauer beobachtet werden. Für die Tiefe 
der inneren Oxidation kann hier ein Wachstumsverhalten beobachtet werden, welches 
annähernd mit einem Kurvenverlauf einer Sättigungskurve verglichen werden kann. Dabei 
sinkt die Steigung der Kurve und somit die Tiefenzunahme der inneren Oxidation mit der 
Länge der Versuchszeit. Je stärker das Reservoir der „reaktiven Elemente“ aufgebraucht ist, 
umso langsamer schreitet das Wachstum der inneren Oxidation fort. 
 
Doch nicht nur die Variation und Kombination unterschiedlicher Herstellungsparameter 
haben einen Einfluss auf die Lebensdauer von TBC-Systemen. Ein Vergleich der 
Lebensdauer nominell gleicher TBC-Systeme, welche jeweils von drei unterschiedlichen 
Herstellern produziert worden sind, zeigen, dass auch hier Schwankungen in der erreichten 
Versuchszeit bis zum Versagen beobachtet werden können. Die Ursachen sind jeweils 
unterschiedliche Bedingungen bei den Herstellungsschritten eines TBC-Systems. Unter 
anderem konnten dabei große Unterschiede in den Schichtdicken des Bondcoats, der 
Porosität der TBC und auch im Oxidationsverhalten des BC´s festgestellt werden, welche die 
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Unterschiede in der Lebensdauer erklären können. Das unterschiedliche Oxidationsverhalten 
der BC´s in den drei TBC-Systemen kann auch auf die Abweichungen in der Bondcoat-
morphologie, wie Unterschiede in der Phasenzusammensetzung an der BC-Oberfläche, im 
Anlieferungszustand zurückgeführt werden. Diese zeigt, dass gerade die Bedingungen bei 
einzelnen Produktionsschritten von TBC-Systemen, abhängig vom Hersteller, einen ent-
scheidenden Einfluss auf die spätere Lebensdauer haben. Gerade um zu zeigen, welchen 
Einfluss die Vakuumqualität während einer Wärmebehandlung auf die Phasenzusammen-
setzung des Bondcoats haben kann, sind weiterführend Experimente an unterschiedlichen 
freistehende MCrAlY-Schichten in verschiedenen Atmosphären und bei unterschiedlichen 
Drücken durchgeführt worden. 
 
Dabei gelang in dieser Arbeit das Aufzeigen eines Zusammenhangs zwischen der 
Yttriumoxidation an der Oberfläche von freistehenden MCrAlY-Schichten und der 
Verdampfung von Chrom während einer Vakuumwärmebehandlung. Die Auswertung der 
Ergebnisse führte zunächst zu der Erkenntnis, dass mit abnehmendem Druck und 
sinkendem Sauerstoffpartialdruck die Anreicherung der aluminiumreichen β-NiAl-Phase an 
der MCrAlY-Oberfläche zunimmt. Da die Verschiebung des Phasengleichgewichts in 
Richtung β-NiAl durch die Verdampfung von Chrom verursacht wird und diese mit abneh-
mendem Druck zunimmt, muss Chrom metallisch und nicht als Oxid verdampfen. Des 
Weiteren ergab sich, dass abhängig vom Yttriumgehalt der MCrAlY-Schichten verschiedene 
yttriumhaltige Oxide an der Oberfläche zu finden sind. Bondcoats mit einem hohen 
Yttriumgehalt (ca. 0,6 wt %) bilden überwiegend Y2O3, während in den MCrAlY-Schichten mit 
einem Yttriumgehalt von ≤ 0,3 wt % Yttriumaluminiumperowskite (YAP) gefunden werden 
können. Unabhängig von der Art des Oxids, Y2O3 oder YAP, kann eine weniger starke 
Anreicherung von β-NiAl an der Oberfläche beobachtet werden. Das heißt, yttriumhaltige 
Oxide an der Oberfläche blockieren die Chromverdampfung. Doch nicht nur der Yttrium-
gehalt, sondern auch der Sauerstoffgehalt einer MCrAlY-Schicht hat einen großen Einfluss 
auf deren Oxidationsverhalten. Mit HVOF gespritzte Schichten haben einen zehnmal so 
hohen Sauerstoffgehalt wie VPS-Schichten. Der erhöhte Sauerstoffanteil, welcher durch das 
Spritzverfahren eingebracht wird, oxidiert einen großen Teil des Yttriums bereits vor einer 
Wärmebehandlung. Daher ist in HVOF-Schichten die Neigung zur Bildung yttriumhaltiger 
Oxide während der Vakuumwärmbehandlung geringer als in VPS-Schichten und folglich ist 
die Anreicherung von β-NiAl bei den gleichen Auslagerungsbedingungen dort deutlich 
stärker. Zusätzlich kann, nur bei der Auslagerung in synthetischer Luft, die Bildung einer 
Al2O3-Schicht beobachtet werden. Thermodynamisch müsste aber auch bei allen anderen 
Atmosphären Aluminiumoxid zu finden sein, damit kann es nur eine kinetische Ursache 
haben, welche die Al2O3-Bildung verhindert. Aufgrund starker Chromverdampfung und 
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Oxidation von Yttrium ist der Sauerstoffpartialdruck an der Oberfläche der MCrAlY-Schichten 
so gering, dass die Zahl der erfolgreichen Teilchenstöße nicht ausreicht um Al2O3 zu bilden. 
Diese Ergebnisse zeigen, dass über die Einstellung der Vakuumqualität während der 
Wärmbehandlung das Phasengleichgewicht in einer MCrAlY-Legierung und auch das 
Oxidationsverhalten gezielt gesteuert werden kann. 
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10 Anhang 
10.1 Tabellen über die errechneten Mittelwerte der gemessenen TGO-Schichtdicke 
Tabelle 18: gemessene Dicke der TGO vom EB-PVD-TBC-System mit alitiertem CoNiCrAlY (NNF) 
während der quasistatischen Oxidation 
Versuchszeit / % Temperatur /°C Schichtdicke /µm σ /µm 
5,84 
925 
1,49 0,48 
20,00 2,91 0,78 
49,76 2,83 0,42 
100,06 5,25 1,01 
    
  
  
5,82 
975 
2,95 0,32 
20,00 3,47 1,10 
49,76 5,27 0,36 
100,06 6,18 0,75 
    
  
  
5,80 
1025 
3,65 0,48 
20,00 5,26 1,12 
49,76 10,38 0,60 
100,06 11,17 2,35 
    
  
  
1,00 
1075 
2,88 0,68 
2,00 5,07 1,05 
5,78 6,67 0,68 
20,00 8,81 0,61 
40,00 x x 
 
Tabelle 19: gemessene Dicke der TGO vom APS-TBC-System mit alitiertem CoNiCrAlY (NKS) 
während der quasistatischen Oxidation 
Versuchszeit / % Temperatur /°C Schichtdicke /µm σ /µm 
5,84 
925 
2,42 0,63 
20,00 2,60 0,78 
49,76 3,13 0,77 
100,06 3,48 1,42 
    
    
5,82 
975 
2,47 0,52 
20,00 3,55 1,24 
49,76 4,81 0,85 
100,06 7,43 0,86 
    
    
5,80 
1025 
3,64 1,14 
20,00 6,61 1,23 
49,76 11,62 1,62 
100,06 12,19 2,96 
  
  
    
5,78 
1075 
3,60 1,01 
20,00 8,32 1,78 
40,00 11,30 1,01 
Mit σ = Standardabweichung in µm. 
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Tabelle 20: gemessene Dicke der TGO vom EB-PVD-TBC-System mit NiCoCrAlY (NNG) während der 
quasistatischen Oxidation 
Versuchszeit / % Temperatur /°C Schichtdicke /µm σ /µm 
5,84 
925 
1,53 0,48 
20,00 2,70 1,10 
49,76 3,42 0,75 
100,06 4,76 0,76 
        
5,82 
975 
2,80 0,74 
20,00 3,35 0,74 
49,76 4,99 0,81 
100,06 5,34 1,04 
        
5,80 
1025 
3,79 1,05 
20,00 4,78 0,81 
49,76 x x 
100,06 x x 
        
1,00 
1075 
2,74 0,66 
2,00 3,38 0,73 
5,78 x x 
20,00 x x 
40,00 x x 
 
Tabelle 21: gemessene Dicke der TGO vom APS-TBC-System mit NiCoCrAlY (NKT) während der 
quasistatischen Oxidation 
Versuchszeit / % Temperatur / °C Schichtdicke / µm σ / µm 
5,84 
925 
2,68 0,44 
20,00 5,26 1,88 
49,76 7,48 1,48 
100,06 8,65 0,51 
    
    
5,82 
975 
4,85 1,32 
20,00 5,13 1,17 
49,76 6,37 1,28 
100,06 6,40 1,44 
    
    
5,80 
1025 
3,56 1,05 
20,00 5,55 0,97 
49,76 6,05 1,75 
100,06 7,42 1,33 
    
    
1,00 
1075 
2,27 0,68 
2,00 3,56 1,08 
5,78 5,09 1,51 
20,00 6,18 1,19 
40,00 9,83 2,11 
 
Mit σ = Standardabweichung in µm. 
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10.2 Tiefe der inneren Oxidation bei NiCoCrAlY 
Tabelle 22: gemessene Tiefe der inneren Oxidation von den EB-PVD-TBC-Systemen mit NiCoCrAlY 
(NNG) während der quasistatischen Oxidation 
Versuchszeit /h Temperatur / °C Tiefe / µm σ / µm 
5,84 
925 
2,48 0,35 
20,00 8,56 1,91 
49,76 16,99 0,92 
100,06 23,46 8,03 
    
    
5,82 
975 
9,15 3,78 
20,00 19,47 4,00 
49,76 22,22 3,04 
100,06 31,62 2,94 
    
    
5,80 
1025 
17,11 7,50 
20,00 35,15 9,17 
49,76 x x 
100,06 x x 
    
    
1,00 
1075 
9,94 2,59 
2,00 11,18 5,51 
5,78 x x 
20,00 x x 
40,00 x x 
 
Tabelle 23: gemessene Tiefe der inneren Oxidation von den APS-TBC-Systemen mit NiCoCrAlY 
(NKT) während der quasistatischen Oxidation 
Versuchszeit /h Temperatur / °C Tiefe / µm σ / µm 
5,84 
925 
5,05 0,89 
20,00 14,95 4,97 
49,76 24,66 4,25 
100,06 21,87 4,53 
    
    
5,82 
975 
7,34 1,02 
20,00 21,44 9,29 
49,76 32,46 9,70 
100,06 36,47 6,96 
    
    
5,80 
1025 
14,37 2,65 
20,00 31,06 10,60 
49,76 33,06 7,62 
100,06 32,90 9,69 
    
    
1,00 
1075 
6,10 2,30 
2,00 11,59 5,14 
5,78 14,15 4,94 
20,00 17,00 5,27 
40,00 30,94 8,29 
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10.3 Temperaturdaten und Wachstumskonstanten zur Ermittlung von EA 
Tabelle 24: Die aus der Schichtdickenmessung ermittelten Werte für die Wachstumskonstante k' 
  Temp. / °C Temp. / 1/K k' ln k' 
NNF (CoNiCrAlY, alitiert) 
925 8,35E-04 0,52 -0,66 
975 8,01E-04 0,92 -0,08 
1025 7,70E-04 1,76 0,57 
1075 7,42E-04 1,71 0,54 
  
        
NKS (CoNiCrAlY, alitiert) 
925 8,35E-04 0,52 -0,65 
975 8,01E-04 0,84 -0,17 
1025 7,70E-04 1,77 0,57 
1075 7,42E-04 1,28 0,25 
  
        
NNG (NiCoCrAlY) 
925 8,35E-04 0,66 -0,42 
975 8,01E-04 0,91 -0,10 
1025 7,70E-04 1,39 0,33 
1075 7,42E-04 1,55 0,44 
  
        
NKT (NiCoCrAlY) 
925 8,35E-04 1,41 0,34 
975 8,01E-04 1,57 0,45 
1025 7,70E-04 1,84 0,61 
1075 7,42E-04 1,88 0,63 
 
Tabelle 25: Ermittelte Steigung des Arrheniusplots durch das lineare Kurvenfitting 
  R2 m EA / kJ/mol 
NNF (CoNiCrAlY, alitiert) 0,99 -13804,43 114,78 
NKS (CoNiCrAlY, alitiert) 0,89 -9723,25 80,84 
NNG (NiCoCrAlY) 0,99 -11259,91 93,62 
NKT (NiCoCrAlY) 0,89 -3345,05 27,81 
 
10.4 Gemessene TGO-Schichtdicke nach zyklischer Oxidation (1025 °C/1100 °C) 
Tabelle 26: TGO-Schichtdicke nach zyklischer Oxidation für 300 µm dicke EBPVD- und APS-
Schichten auf unterschiedlichen Bondcoats. 
Charge Temperatur /°C Versuchszeit / % Schichtdicke /µm σ /µm 
NNF 
1025 
53,96 8,79 1,71 
NNG 25,05 6,46 0,49 
NKS 74,65 11,02 1,83 
NKT 94,89 11,81 1,19 
NNF 
1100 
9,64 8,37 0,45 
NNG 4,82 5,41 0,29 
NKS 14,45 11,49 0,46 
NKT 21,20 6,77 0,45 
 
NNF: EB-PVD-TBC; CoNiCrAlY, alitiert NNG: EB-PVD-TBC; NiCoCrAlY, 
NKT: APS-TBC; CoNiCrAlY, alitiert NKS: APS-TBC; NiCoCrAlY, 
Mit σ = Standardabweichung in µm, 
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10.5 Ramanspektren der freistehenden MCrAlY-Schichten 
 
Abbildung 107: Ramanspektren nach 5 h bei 1100 °C mit a) <10-5 mbar, b) 10-3 mbar, Argonspülung 
und c) 10-3 mbar, synth, Luftspülung für drei MCrAlY-Schichten: Low Y, HVOF (grün), Low Y, VPS 
(blau) und High Y, VPS (rot). Verglichen mit Referenzspektren von Y2O3 und YAP. 
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